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 Рентгеновским методом грубозернистых образцов [1] и электронно- 
микроскопическим методом оксидных отпечатков [2] исследова- 
ь старение сплава алюминия © 25% цинка. Целью исследования было 
очнение механизма распада в сплаве. 
Исследовались состояния сплава после естественного и искусственного 
и 100, 130 и 200°) старения. Исследовалось также состояние сплава, 
лученное в результате искусственного (при 200°) и последующего еете- 
енного старения. Некоторые результаты этого исследования изла- 
тся в настоящем докладе. | 
_ После естественного старения на электронномикроскопических сним- 
х с трудом наблюдаются мало контрастные светлые пятнышки, размер 
торых трудно определить. После искусственного старения при 130° 
в течение 6 час эти пятнышки, имеющие круглую форму, хорошо наблю- 
аются на снимке (рис. 1, см. вклейку 1). После старения при 200° 
течение 1-::40 час пятнышки приобретают форму штрихов. Средний диа- 
петр круглых пятнышек и толщина штрихов в значительном интервале, 
я постоянны и равны — 140 А (рис. 2). 
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°— Рис. 2. Кривые распределения 
зон и числа частиц (п) цинка Я р 
по размерам (по толщине) для 
старения сплава А1-7п: а — при 
130° 6 час, б — при 200° 1 час, 
в — при 200° 5 час, г — при 
200° 10 час. На снимках б, ви 
г первая кривая дает распреде- 
ление по толщине для всех зон, 
вторая — только для равноос- 
ных, третья — для зон, пла- 
стинчатой формы 
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На рентгенограммах сплава после естественного старения наблюдаются 
‘диффузные пятнышки (рис. 3,а, см. ту же вклейку). Диффузное пятно, ко- 
‘торому соответствуетобласть аномального рассеяния, совпадающая с узлом 
обратной решетки твердого раствора, имеет овальную форму. Диффузное 
пятно, наблюдаемое под меньшим углом, также имеет овальную форму, 
а пятно, наблюдаемое под большим углом, — форму полумесяца. После 
искусственного старения при 200° (1—5 час) на рентгенограммах вместо 
пятна под меньшим углом наблюдаются двухмерные эффекты, а вместо 
пятна под большим углом — линейные эффекты (рис. 3,6). Диффузное 
пятно, ближайшее к соответствующему пауэ-пятну, остается неизменным. 
После старения при 200° в течение 10 час аномальные эффекты, связанные 
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с узлами обратной решетки твердого раствора, исчезают. На рентгенограм: 
мах появляются размытые пятна цинка. в 

Во время исследования было обнаружено, что сплав А1-Йл после искус- 
ственного старения при 200° старится при комнатной температуре. После 
дополнительного естественного старения образцов, состаренных при 200° 
в течение 1—5 час, на рентгенограммах наблюдаются, кроме аномальных 
эффектов, пятна цинка (рис. 3, виг). Дополнительное естественное старе- 
ние сопровождается повышением твердости сплава примерно в 3 раза, 
но это повышение происходит главным образом за первые 5—6 час, тогда 
как пятна цинка появляются только после 3—4 недель старения. В мо- 
‘мент появления в сплаве частиц цинка его твердость не понижается. После 
дополнительного естественного старения изменений в электронномикро- 


<копической структуре сплава не наблюдалось. 


Обсуждение результатов р 


Малая контрастность и равноосность светлых пятнышек на электрон-} 
номикроскопических снимках после естественного старения сплава А1-Йа 
дают основание предполагать, что во время естественного старения в сплаве 
возникают зоны равноосной формы, относительно слабо обогащенные 
‚атомами цинка и имеющие искаженную структуру матрицы. Рентгеновские 
данные Гинье [3] также свидетельствуют о том, что зоны скопления ато- 
мов цинка имеют примерно сферическую форму. Равноосность зон и от- 
носительно слабое их обогащение цинком находится в хорошем согласии 
с теорией Набарро [4]. По этой теории в стареющем сплаве могут выде- 
ляться частицы .равноосной формы, когда их кристаллическая решетка. 
когерентно связана с решеткой матрицы, а жесткость решеток одинакова. 
При относительно слабом насыщении зон цинком, согласно литературным. 
данным [5], жесткость кристаллической решетки зон должна мало отли- 
чаться от жесткости кристаллической решетки сплава. 

Сравнение электронномикроскопических и рентгеновских данных. 
приводит к заключению, что диффузное пятно, ближайшее к лауэ-пятну. 
(возникшему от того же кристалла, что и аномальные эффекты), является. 
эффектом формы. Ему соответствуют области нарушения в кристалле 
размером 150-200 А. Электронный микроскоп дает средний размер об- 
ластей, обогащенных цинком, в 140 А. | 

Несимметричность и характер трансформации в процессе старения 
других пятен приводит к выводу, что диффузное пятно, наблюдаемое поди 
меньшим угломотносительно соответствующего лауэ-пятна, связано с иска-№ 
женной структурой матрицы вблизи зон, а диффузное пятно в виде полу-1 
месяца, развивающееся при искусственном старении в линейные эф-\№ 
фекты, связано с искаженной структурой самих зон. | 

Постоянство толщины зон и частиц цинка в значительном интервале! 
времени искусственного старения свидетельствует, с одной стороны, 
о качественной правильности теории Набарро, согласно которой частицам 
распада энергетически выгодно расти только в диаметре, и, с другой, 
о том, что вокруг зон и частиц существуют устойчивые области, обеднен-! 
ные атомами цинка. 

Неизменность толщины зон и частиц цинка во время разупрочнения 
сплава (вызванного появлением частиц цинка) свидетельствует также о том, 
что это разупрочнение связано главным образом с разрывом когерентных 
связей между продуктами распада, а не с коагуляцией зон и частиц цинка. | 
При исследовании сплава А1-Са мы также обнаружили, что толщина зон 
и частиц метастабильной фазы в значительном интервале времени старения, 
не менялась как при упрочнении, так и при разупрочнении сплава (при! 
150 --190°). Это показывает также, что разупрочнение связано главными 


образом не с коагуляцией, а с разрывом когерентных связей между про-й 
дуктами распада. 
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Рис. 1. Электронномикроскопический снимок сплава 
А]-7п, состаренного при 130° в течение 6 час (увели- 
чение 50000 Хх) 
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Рис. 3. Эффекты аномального рассеяния на рентгено- 


граммах сплава А]-7м (увеличение 14 х) после: а 

естественного старения в течение 70 час, б — старе- 

ния при 200° в течение 1 час, в— старения при 200° 

в течение 3 час, г — старения при 200° в течение 5 час 

и дополнительного естественного старения в течение 
30 дней для 6, в, г 
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Дополнительное естественное старение сплава А1-Йп обусловлено уве- 
личением концентрации цинка в зонах и их аллотропического раздробле- 
я на частицы. На это указывает отсутствие диффузных аномальных 
фектов, связанных с узлами обратной решетки твердого раствора, по- 
ление пятен цинка на рентгенограммах и неизменность электронномик- 
роскопической картины после дополнительного старения. 
По существующим представлениям появление частиц стабильной 
зы в сплаве должно сопровождаться значительным его разупрочнением. 
сле же дополнительного естественного старения сплава 41-Й раз- 
рочнения не наблюдается. Повидимому, в сплаве при перестройке кри- 
таллической решетки, соответствующей концентрации атомов в зонах, 
‚ решетке цинка происходит не только снятие напряжений, обусловлен- 
ых когерентностью зон и матрицы, но и возникновение новых напряжений 
счет «гидростатического» давления. Это давление может возникнуть 
‚ результате того, что при перестройке изменяется упаковка атомов в зонах 
с 0,74 (кубическая гранецентрированная решетка) до 0,65 (гексагональная 
ешетка цинка). Напряжения, вызванные «гидростатическим» давлением, 
стойчивы при низких температурах и сообщают сплаву высокую твер- 
ДОСТЬ. ; 
Процессом, определяющим старение сплава, является процесе обога- 
ения зон цинком. 
Й В заключение авторы выражают благодарность А. М. Елистратову за 
консультацию при освоении рентгеновского метода исследования грубо- 
рнистых образцов. Авторы также выражают благодарность М. Ф, Ко- 
г. за помощь в экспериментальной работе, у 
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ИЗМЕНЕНИЕ ТОНКОЙ КРИСТАЛЛИЧЕСКОЙ СТРУКТУРЫ = 
АУСТЕНИТНОЙ МАРГАНЦЕВОЙ СТАЛИ ПРИ ПЛАСТИЧЕСКОЙ, 
ДЕФОРМАЦИИ 
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Причины чрезвычайно большого упрочнения аустенитной высокомар 
танцевой стали (стали Гадфильда) при холодной деформации недостаточно 
ясны. В ряде работ [1—3] указывается на изменение внутризеренной струк 
туры при холодной деформации этой стали, однако эти работы носят ка: 
чественный характер в оценке как величины блоков, так и микродеформа 
ций. | 
’ о По весьма грубому определению Госса [2], величина блоков пр 
80%-ном обжатии прокаткой составляет 1076 и 107 см. 

В настоящей работе исследовались в зависимости от степени деформа 
ции: а) внутризеренная структура основного твердого раствора аустени 
ной марганцевой стали, 6) твердость, в) период ‘решетки аустенита. Кроме 
того, грубо оценивались изменения ферромагнитных свойств при стати 
ческом сжатии. 

На основании полученных экспериментальных данных была сделана 
попытка установить причины упрочнения этой стали при деформации! 


1. Объект и методика исследования 


Исследовалась горячекатанная сталь, содержащая 1,14 % @ 
12,30% Мо, 0,32% 51, 0,006% 5, 0,041% Р. Образцы размером 10х40 х2 мм 
деформировались на прессе Гагарина со скоростью 3 мм в минуту. Пере? 
деформацией образцы закаливались с 1050° в воду. Из деформированны» 
образцов методом электроискровой резки вырезались столбики, диамет 
которых затем электролитическим стравливанием доводился до 0,3 мм 
Рентгенограммы снимались в излучении Ге-А„ в камере РКУ$85,95 мм 
Фотометрирование линий (111) и (222) производилось визуально, на микро: 
фотометре МФ-4, почернение выдерживалось в пределах 0,2-0,9. Данных 
по каждой линии усреднялись по 10 фотометрическим кривым. В качестве 
эталона принималась ширина линии закаленного образца. 

Периоды решетки определялись по рентгенограммам, снятым в излу 
чении Сг-А«; для расчета бралась линия (311)з (угол 9 =73°). 

Твердость измерялась по Виккерсу, затем ее значения переводилиси 
в шкалу Ас. Ферромагнитные свойства определялись грубо. При 30%-нол 
статическом сжатии появляется заметный ферромагнетизм, при 70%-ной 
деформации образцы становятся сильно магнитными; на рентгенограммаз 
этих образцов появлялись очень размытые линии я-фазы. При обжатит 
прокаткой даже до 80% образцы не проявляли магнитных свойств и ли 
ний о-фазы на рентгенограммах не наблюдалось. 

Тонкая структура исследовалась по размытию диффракционных линий 
причем расчет величин.блоков и микродеформаций производился двумя раз 
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интенсивности как для эталонной и уширенной кривой, так и для кривых 
уширения за счет мозаичности и микродеформаций; второй метод [6] 
свободен от каких-либо допущений относительно формы диффракционной 
линии и основан на гармоническом анализе формы «истинного» уширения. 
Кратко опишем применение к нашему случаю обоих методов. При 
использовании первого метода сначала следует подобрать аналитическое 
выражение для эталонной диффракционной линии и для линии с теми же 
индексами, но при различных степенях деформации. _ 

Выбор вида функции проводился по методу, указанному в работе [5]. 
Наиболее подходящей функцией оказалась функция вида 

р 

[= тат › | (1) 
где / — интенсивность на расстоянии х от центра линии, /› — интенсив- 
ность центра линии, т. е. при угле 6,, & — коэффициент, учитывающий 
уширение контура линии в зависимости от свойств образца и геометрии 
съемки. При этом распределении интенсивности уширение В определяется 
выражением 


в =0,5 (145) Из! ] ое) 


_‘тдефи В — соответственно ширина эталонной и ширина уширенной линий 
в радианах. 
Аналитические выражения для распределений интенсивности, обуслов- 
° ленных мозаичностью и микродеформациями, принимались того же вида, 
что и (2), поэтому уширения за счет первого и второго факторов находи- 
лись из решения системы уравнений: 
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здесь т! и т, — уширения от мозаичности для линий (111) и (222), а п, 
‚и п, — уширения от микродеформаций. 
Строились графики зависимостей 


из которых непосредственно определялись п; ип. и т. и т. Парал- 
лельно с этим для проверки использовалась зависимость уширения мо- 
заичности от длины волны / (съемка в излучениях Сг и Мо). 

Второй метод, как уже указывалось, основан на гармоническом ана- 
‘`лизе кривой «истинного» уширения. Известно [6], что 


АПФ — сое дк [21, (5) 


где 4:“® — коэффициент разложения в ряд Фурье кривой уширения за 
_ счет микродеформаций, 2, — относительное смещение, /—индекс отражающей 
плоскости в системе осей (001) обратной решетки, выбранных так, что { 
по направлению совпадает с нормалью к плоскости, а две другие оси 
параллельны ей; 432: — разность смещений в направлении нормали к пло- 
`скости для двух ячеек, отстоящих друг от друга на # периодов (аз — пе- 
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риод вдоль нормали к отражающей плоскости): | и” 


= Ума +в, | (6) 


плоскости. 
а У офи | 09-10204 (т) 


= ИН 


где Аг’ — коэффициент разложения в ряд Фурье кривой уширения за. 
счет мозаичности, п; — число блоков с числом периодов ] вдоль нормали’ 
к отражающей плоскости, М — общее число ячеек, Р(7) — функция рас-_ 
пределения блоков по размерам. 

Анализ с применением этого метода включает следующие этапы. 

А. Определение коэффициентов ряда «истинной» сум-. 
марной кривой уширения (имеется в виду наложение двух ука- 
занных эффектов уширения) весьма детально описано в работах А. И. Ки- 
тайгородского (6, 7]. 

Вычисление значений коэффициентов ряда кривой уширения велось. 
по формулам 
сн. @ 


со с0; 91 : (8) 


сборы 


ых с0$*с08 зтбыт елей: Нэт 
ОИ т о р, с О 2 
(Ссоз - Сыш) @ (Ссов + Сыш) а 


где Роз и Р.ш — коэффициенты ряда при разложении искомой кривой. 
‘уширения; Нез, Н:ш и Ссоз, азш — ТО же соответственно для уширенной 
и для эталонной кривых. к 

Изменение абсолютной величины коэффициентов не имеет никакого 
значения. Чтобы проверить, правильно ли найдены значения Ёсоз и Рут, 
следует синтезировать функцию по имеющемуся ряду; то же следует про- 
делать и для коэффициентов а и ИН, хотя бы для нескольких значений х 
(2 — интервал разложения функции в ряд Фурье). | 

Практически разложение в ряд эталонной и уширенных фотометри- 


ческих кривых производится при помощи штрипсов или шаблонов [8]; 
последние более пригодны для этой цели, так как позволяют произвести. 


разбиение интервала разложения на большее число частей, кратное числу 
частей, для которого изготовлены шаблоны. Таким образом мы получаем 
промежуточные значения коэффициентов, что важно для воспроизведения 
более точной формы кривой. В нашем случае Ки получились практически 


равными нулю, что указывает на симметрию кривой «истинного» уширения _ 


и, следовательно, на отсутствие суммарного сжатия или растяжения кри- 
сталлической решетки. 

Б. Преобразование Фурье функции «истин- 
ного» уширения. Построение графической зависимости А%0Щ (Е), 
т. е. зависимости значений коэффициентов кривой «истинного» уширения 
от порядка коэффициента, по сути дела и будет таким преобразованием. 

Преобразование Фурье связано в данном случае с переходом к прост- 
ранству обратной решетки, однако эта операция не изменит вида преоб- 
разованных кривых, поскольку координата участка размытой линии по 
лленке пропорциональна координате «размытого» узла в пространстве 
обратной решетки. Очевидно, что все дело в масштабе перехода, что удобно 
сделать позднее. 

В. Разделение эффектов мозаичности и ми- 
кродеформаций. Если на рентгенограмме имеется несколько по- 
рядков отражения от одной и той же плоскости, то можно вполне точно 
разделить указанные эффекты [9]. Когда же на рентгенограмме имеются 
отражения только 1-го или 1-го и 2-го порядков, то такой метод не при- 


меним. Для этого случая существуют приближенные методы, указанные | 
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работе Б. Я. Пинеса [10]; один из них применялся в настоящей работе и 
нован на предположении, что все блоки имеют одинаковый размер. 
Это значит, что к: р 

ты = ыы — А = 60056. (9) 

0 

аАЗбЩ 

те НЕ 1 =0 дает средний 
мер блока, ее легко найти из графика рис. 1, где нанесена зависи- 
ть от Е коэффициентов А?“ для различных степеней деформаций. 
евидно, что коэффициенты функции уширения За счет блочности лежат 
\ касательных к кривым 40% = 7(Е) в точке ё=0. Чтобы определить. 


ыы используем соотношение 
об бл дде 
АОИ = АТ АТФ. (10) 


Г. Вычисление величины блоков и микродеформаций.- 
тобы вычислить абсолютные величины блоков и микродеформаций (вы- 
енные в А), надо перейти от масштаба выбранного интервала разложе- 


Известно, что первая производная 


Рис. 1. Зависимость коэффициен- 
тов а функции «истинного» 


уширения от порядка 2 коэффици- 
ента (преобразование Фурье функ- 
ции «истинного» уширения) при 
различных степенях деформации 
(1—10%, 2 —30%, 3—50% де- 
| формации) для линии (222). Тре- 
угольниками обозначена та же за- 
° висимость для линии (111). Пря- 
° мые определяют коэффициенты 


функции уширения за счет блоч- 
ности 


| | `1 
НИЯ (- -- аа 5) на пленке к масштабу (- 5 аа 5) кристалли- 


ческой решетки, хотя и без этого пересчета качественно легко видеть 
как изменение величины блоков, так и изменение величины микродефор- 
маций при различных степенях деформаций, поскольку первая производ- 


аа з 
ная —^— дает средний размер блока в направлении нормали и отра- 
=0 
: 4? А°бЩ 
кающей плоскости, а — — нижний предел микродеформации. 
=0 


Пересчет подробно описан в работе Б. Я. Нинеса [11]; здесь укажем 
олько окончательные формулы, по которым мы производили пересчет: 
а’ 2755 3 

Ге Ра, ЕН = о, (11) 

де /, — непрерывная координата кристаллической решетки в направле- 

- м ны 

ии [, а — выбранный интервал разложения на пленке в мм, а — соответ 

твующий интервал в обратной решетке, г — радиус камеры, 9, — брег- 

овский угол, # — порядок коэффициента при разложении в интервале а. 

Таким образом, на рис. 1 можно нанести масштаб кристаллической 
ешетки и отмерить для каждого случая размер блока, когда 


А1Ф — 603 Эт № = сохр (— 221221), 


. 
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10 479$ = — 


откуда 


А р деф ` м : 
у (12 
’ а 

вИ 251? 


где а, — период решетки, й; — индексы отражающей плоскости. 
0 , 


2. Результаты исследования и их обсуждение 


На рис. 2 показаны кривые зависимости Ул Ф([), построен 
ные по формулам (11) и (12) и графику рис. 1, для линий (111) и (222) 
Исходя из данных графика рис. 2, легко построить зависимость микро 
‘деформаций: 


ТА р), (13 


представленную на рис. 3. 
Результаты измерений сведены в график рис. 4. 
Весьма характерна кривая изменения периода решетки аустенита 
подобная кривой измельчения блоков. Уменьшение периода указывает и. 


2 А 


`04 


* 


Рис. 2. Распределение смеще- 


ний Улг? на длине Г, кристал- 
лической решетки при раз- 
личных степенях деформации: | 

(1—10%, 230%, 8—50% 


Рис. 3 Распределение микро- 
деформаций = на длине Г, кри- 
сталлической решетки при 
различных степенях деформа- 
ции: /—10%, 230%, 38—50% 


выделение карбидов и обеднение ‘углеродом аустенита. Благодар 
этому при высоких степенях деформации появляется *-фаза. Значительн 
измельчение блоков мозаики, проявляющееся уже при не очень высоки 


— 


| ы й и 1 “ <, 
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тепенях деформации, может быть вызвано лишь тем же выделением высо- 
одисперсной карбидной фазы. 


Рис. 4. Зависимости изменений твердости 
Вс, величины блоков Л; и микродеформаций ‹- 


Аа 
—, вычисленных первым методом, величи- 


ал 
- ы А 
ны блоков”"О. и микродеформаций — ‚.вы- 
а2 


численных вторым методом (гармонический 
анализ), и периода решетки а аустенита 
от степени деформации 


— 


И Е ЕЙ 
Деформация, % 


м +. 


_ является основной причиной дисперсионного твердения. При этом им были 
`’использованы представления Брегга [15]. Бреггом была выведена, хотя 
и приближенно, весьма простая зависимость скалывающего напряжения 
с. от линейных размеров А блоков: 
1 а 
6. —= р а о р (14) 
где 4 — модель упругости при сдвиге, а — межатомное расстояние в на- 
правлении скольжения. 

Конечно, формула Брегга является грубым приближением, так как 
она не учитывает углов разориентировки блоков, несомненно сказываю- 
щихся на сопротивлении пластической деформации, а также наличия между 
‘блоками частиц другой фазы. 

Однако, несомненно, учет этих факторов не должен изменить основного 
смысла формулы: чем мельче блоки мозаичной структуры, тем выше сопро- 
тивление данного сплава пластической деформации. 


Выводы 


1. Сравнение двух примененных методов расчета величин блоков мо- 
заичной структуры и микродеформаций показало удовлетворительное 
‘совпадение величин, рассчитанных этими методами. р 

2. На основании полученных данных измельчение блоков мозаичной 
структуры следует считать определяющим фактором упрочнения при 
холодной деформации стали Гадфильда. 

3. Выделение карбидов является причиной измельчения блоков, ко- 
торое и приводит в основном к упрочнению материала. 


Московский институт стали 
им. И. В. Сталина 
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‚№6 СЕРИЯ ФИЗИЧЕСКАЯ 1956 


М. И. ЗАХАРОВА и И. Б. МОГАРЫЧЕВА 


ИССЛЕДОВАНИЕ ЭВТЕКТОИДНОГО РАСПАДА В СПЛАВЕ Си-ба 


р Для изучения распада твердого раствора особый интерес представляет 
‘исследование структурных изменений в начальной стадии распада. В по- 
следние годы появилось довольно много исследований, в которых меха- 
низм раснада пересыщенного твердого раствора изучался по анализу ано- 
мального диффузного рассеяния рентгеновых лучей. Диффракционная 
картина на начальных стадиях выделения новой фазы из пересыщенного 
твердого раствора отличается в некоторых сплавах богатством аномаль- 
ных диффракционных эффектов. 

Естественно было ожидать, что и процесс эвтектоидного распада в на- 
альных стадиях, в момент образования зародышей новых фаз, будет 
сопровождаться аномальным диффузным рассеянием. Для проверки этого 
редположения нами был изготовлен сплав меди с 27% олова, в котором 
8-фаза, стабильная при высоких температурах, распадается при низких 
температурах отпуска на ®- и 1-фазы. Последовательность выделения фаз 
в сплавах медь-олово и их ориентировка исследовались обстоятельно 
в работах Г. В. Курдюмова и его сотрудников [1—3]. 

” В данной работе исследование эвтектоидного распада сплава Сл-Зп 
© 27% 5п проводилось на монокристаллах, выращенных методом медлен- 
ного охлаждения жидкого сплава, при температурах отпуска 150, 218, 
‘250, 300 и 350°. Время отпуска менялось от нескольких секунд до 60 час 
при 218° и до 31 час при 250°. 

° Изучение структурных изменений проводилось методом диффракции 
монохроматического или смешанного рентгеновского излучения на не- 
подвижном монокристалле. Съемка рентгенограмм производилась в излу- 
чении Мо-А„ при напряжении 40 КУ. Монохроматизация излучения до- 
стигалась путем отражения от плоского кристалла фтористого лития. 
Для сохранения ориентировки фаз при последующих отжигах кристалл 
подвергался термической обработке в зажиме, который при съемке укреп- 
лялся на верхнем секторе гониометрической головки. 

При съемке закаленного образца на смешанном излучении на рентге- 
нограмме наблюдались только максимумы 8-фазы. Исследование изотер- 
мического распада при температуре 300° показало, что уже после 6 сек 
нагрева на рентгенограмме появляются аномальные диффракционные 
эффекты в виде нерадиальных диффузных полос. 

Увеличение интенсивности диффузных полос после отжига в течение 
12 и 24 сек, появление разрывов и максимумов на полосах после отжига 
в течение 48 сек, увеличение интенсивности максимумов на полосах после 
отжига в течение 5 мин — все это позволяет сделать заключение, что эти 
полосы являются не тепловыми, а структурными, характерными для двух- 
мерной решетки пластинчатых выделений. 

Построение гномостереографической проекции полос, появляющихся 
на рентгенограммах при различных ориентировках кристалла, показы 
вает, что проекции эти образуют большие круги, пересекающиеся в по- 
пюсах типа (110) и (100). Следовательно, пластинчатые выделения распо- 
пагаются в решетке матрицы параллельно плоскостям (110) и (100) [4]. 
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изоте 
ческого отжига при температурах 250, 218 и 150°. р. 

При температуре 250° после отжига в течение 2 мин появляются ди 
фузные полосы, после 40 мин интенсивность максимумов на них воз 
стает, после отжига в течение 2 час появляются разрывы в полосах и много, 
диффузных максимумов, не лежащих на полосах и не относящихся к 
шетке В-фазы. Число и интенсивность этих максимумов возрастают с у 
личением времени отжига до 19 час. После отжига в течение 31 час диф- 
фузные максимумы переходят в четкие максимумы трехмерной диффрак- 
ции новых фаз. На фоне очень большого количества максимумов новых 
фаз сохранились наиболее сильные максимумы В-фазы. Следовательно, 
эвтектоидный распад в монокристаллах твердого раствора В-фазы проис- 
ходит неравномерно по объему: наряду с вполне распавшимися областями 
сохраняются области нераспавшегося твердого раствора, благодаря на- 
личию которых и сохраняются максимумы 8-фазы. При этом даже на той 
стадии, когда в кристалле остается нераспавшейся лишь очень небольшая 
область, в этой области образуются сначала двухмерные зародыши новых 
фаз. . -18 

Аналогичная картина распада наблюдается и после отжига при темпе- 
ратуре 218°. Аномальные диффракционные эффекты в виде полос и пятен 
наблюдаются после отжига в течение 3 сек. С увеличением времени от- 
жига интенсивность и число максимумов возрастают. у 

При температуре 150° подобные аномальные диффракционные эф- 
фекты оказываются довольно интенсивными через 30 сек и еще более ин- 
тенсивными через 2,5 мин, тогда как при исследовании распада методом 
диффракции в поликристалле начало распада в виде линии новой фазы под 
углом отражения 61°10’ появляется только через 10 мин, ( 

Исследование эвтектоидного распада при температуре отжига 850° 
производилось нами на смешанном и монохроматическом излучении. При 
съемке на смешанном излучении после отжига в течение 10 сек на рент- 
генограмме появляются диффузные пятна и полосы. С увеличением вре- 
мени отжига до 2 мин появляются новые диффузные пятна и увеличивается 
интенсивность полос. Построение гномостереографической проекции полое 
дает тот же результат, что и при других температурах отжига, а именно, 
что пластинчатые выделения новых фаз расположены параллельно пло- 
скостям типа (100) и (110) маточной решетки, но на рентгенограммах име- 
ется еще большое количество коротких полос, для которых невозможно 
определить полюс пересечения на проекции. 

Для исследования формы и расположения областей аномального рас- 
сеяния в пространстве обратной решетки производилась съемка серии 
рентгенограмм на монохроматическом излучении с неподвижного «моно- 
кристалла» при поворотах вокруг оси [001] на 3—5° в интервале 45° [5]. | 
На рис. а (см. вклейку [Г) представлена рентгенограмма, снятая на’ 
смешанном, на рис. б (см. ту же вклейку) — на монохроматическом 
излучении при ориентировке кристалла осью [400] параллельно лучу, 
на рис. виг (см. ту же вклейку) — такие же рентгенограммы при ориен- 
тировке кристалла осью [110] параллельно лучу. . 

Построение областей аномального рассеяния по некоторым диффузным 
пятнам показало, что ряд областей в прямой решетке имеет пластинчатую 
форму и расположен параллельно плоскости (410) В-фазы; наряду с ними, 
как показывает аналогичное построение по другим диффузным пятнам 
(рис. 6), имеются области, расположенные параллельно плоскости (100).. 
Остальныедиффузные пятна появляются на рентгенограммах при поворотах, 
кристалла только в очень малом интервале углов, и при построении в про- 
странстве обратной решетки они имеют очень малую протяженность, 
так что определение их ориентировки затруднительно. 


Подобная же диффракционная картина наблюдается после 
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_ _ Исследование эвтектоидного распада`в сплаве Си-5п 


Выводы 


1. Эвтектоидный распад В-фазы в сплавах Сас 27% Зи при темпера- 
грах 150--350° происходит последовательно в отдельных областях моно- 
ристалла. 

° 2. Наличие в монокристалле уже распавшихся областей не влияет 
на протекание процесса в нераспавшихся участках твердого раствора. 
3. Процесс распада начинается с образования двухмерных пластин- 
чатых выделений параллельно плоскостям (110) и (100) исходной 8-фазы. 
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Московского гос. университета 
им. М. В. Ломоносова 
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т. хх, № 6 СЕРИЯ ФИЗИЧЕСКАЯ 


Л. И. ЛЫСАК 


И ОТПУЩЕННОЙ СТАЛИ 


В ряде работ [1—4] было установлено, что свойства металла в значи 
тельной мере связаны © внутренними напряжениями. Было выяснено, чт 
для состояния высокой прочности металла характерно наличие больши: 
искажений П и ПТ родов кристаллической решетки. Эти результать 
способствовали усилению интереса к изучению не только связи межд 
свойствами металла и структурой, но и к изучению природы самих иска 
жений решетки, их характера и распределения в объеме. о 

Детальные исследования искажений 1 рода кристаллической решетк 
дифференциация этих искажений на статические и динамические, опре 
деление их величин в стали, в закаленных и в деформированных металла? 
привели Г. В. Курдюмова совместно с сотрудниками к важным вывода» 
о природе процессов упрочнения и разупрочнения [4]. 

Для дальнейшего уточнения представлений,о природе этих процессов 
важно также глубже проникнуть в суть искажений И рода крибталличе: 
ской решетки, выяснить их природу на разных этапах отпуска закаленно? 
стали и влияние легирующих элементов на образование и изменение эти» 
искажений. 

В последние годы накоплено много новых экспериментальных фактог 
по изучению напряжений 1 рода как в стали, так и в деформированном 
‘металле. | 

На основании результатов изучения: 1) механизма и кинетики распада 
мартенсита закаленной стали, 2) изменения тонкой кристаллической 
структуры я-фазы стали при ее закалке и отпуске, 3) размытости лини 
изолированного мартенсита, 4) распределения интенсивности в интер- 
ференционных линиях (при помощи гармонического анализа) можно 
предложить подразделение напряжений П рода и вероятные закономер 
ности их изменения при отпуске закаленной стали в следующем виде. 

1. Закалочные, или первичные, напряжения. 
Они возникают в процессе закалки при фазовом превращении вследствие 
различия кристаллических решеток аустенита и мартенсита, а также 
благодаря происходящим при этом объемным изменениям. Природа этих 
напряжений особенно, выяснилась после того, как в Институте металло 
физики АН УССР была получена возможность электролитического вы- 
деления мартенсита из куска закаленной стали. Было обнаружено [5], 
что при освобождении кристаллов мартенсита от окружающей среды раз- 
мытость его линий на рентгенограмме резко уменьшается. Размытость 
линий неизолированного мартенсита пропорциональна тангенсу угла 
отражения; размытость линий того же мартенсита, но изолированного 
от окружающей среды, пропорциональна секансу того же угла. На осно- 
вании этого был сделан вывод, что каждый кристаллик мартенсита 


х Из рентгеновских данных определяются искажения кристаллической решетки. 
Для вычисления по искажениям решетки внутренних напряжений нужно знать ха. 
рактер деформации микрообъемов металла. Поэтому в том случае, когда речь идет о 
непосредственных экспериментальных данных, лучше пользоваться термином «иска- 
жения кристаллической решетки». 
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куске закаленной стали упруго деформирован как одно целое; после 
вобождения от окружающей среды кристаллики мартенсита разгиба- 
тся. Исследование размытости интерференционных линий привело к 
ыводу, что размер блоков мартенсита составляет примерно 2,5.106 см. 

гармонического анализа распределения интенсивности в линиях 
чилось, что область однородной деформации кристаллической 


решетки мартенсита в несколько раз меньше этой величины. Сле- 
овательно, область коге- 


рентного рассеяния рент- 
геновых лучей (блок) яв- 
тяется объемом металла, 
который деформирован не- 
днородно. 

Таким образом, иска- 
кения | рода кристалли- 
кой решетки не явля- 
ся следствием однород- 
ого упругого сжатия или 
тяжения блоков. Иска- 
ения решетки обуслов- 
оны изгибом или более 
ожной упругой дефор- 
ацией блоков. 
Интересно — отметить, 
то снятие искажений ре- 
етки мартенсита посред- С Е в искажений П 
вом электролитического стали 10 при ный 1 — И рилаено си. 
го выделения приводит к ределяемых, 2 — когерентных, 8 — закалочных, 
величению области одно- 4 — дисперсиовных 

дной деформации. Это 
Казывает на то, что при этом снятие искажений происходит путем вы- 
рямления изогнутых пластиночек-блоков. 

° Закалочные напряжения максимальны в закаленной неотпущенной 
тали. Величина их зависит от количества углерода в стали. При отпуске 
ти напряжения уменьшаются в связи с тем, что с повышением темпера- 
уры уменьшается предел текучести и становятся возможными пласти- 
еские сдвиги в микрообластях металла, снимающие упругие искажения 
ететки. Изменение этих искажений при отпуске закаленной углеродистой 
тали изображено на рис. 1 кривой 8. 

2. Когерентные напряжения. При отпуске внутри 
ристаллов мартенсита образуются зародыши карбидной фазы. На ран- 
их стадиях распада кристаллические решетки карбида и х-фазы могут 
ыть связаны (когерентны) (рис. 2). Так как кристаллические решетки и 
дельные объемы этих фаз различны, то на границе их раздела возникают 
апряжения, которые принято называть когерентными. Эти напряжения 
величиваются по мере увеличения числа и объема зародышей карбидной 
азы. Максимальная величина когерентных напряжений зависит от проч- 
ости межатомной связи. 

При температурах, нарушающих связанность кристаллических ре- 
сток указанных фаз (когда обособляются карбидные частицы от -фазы), 
герентные напряжения уменьшаются. 

На рис. 1 кривой 2 изображено предполагаемое изменение когерентных 
торичных) искажений при отпуске углеродистой стали. В свежезака- 
›нной стали они отсутствуют. По мере протекания распада мартенсита 
и напряжения увеличиваются. Первый подъем кривои до температур 
0-—150° соответствует протеканию первой стадии распада мартенсита. 
‚а стадия заключается в образовании зародышей карбида и их быстро 
тухающем росте. Кинетика этой стадии определяется числом зароды- 
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шей карбида, образующихся в единице объема за единицу времени. П 
дуктом этой стадии распада ей еще значительно пересыщенн 
глеродом о-твердый. раствор 16—91. | 
и ВРорой Е к в области температур 120-:350° (рис. 1) обусл‹ 
лен окончанием второй стадии распада мартенсита, заключающейся в да 
нейшем выделении углерода из “-твердого раствора одновременно по все: 
объему образца. При этом тетрагональная решетка мартенсита прибл 
жается к кубической железа. Значительное уменьшение Да/ (рис. 

связано с обособлением кристалликов карбида от о-фазы. 
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Рис. 2. Вероятная схема возникновения искажений 
решетки при образовании внутри кристаллика мартен- 
сита зародыша карбидной фазы } 


Области однородного искажения решетки при отпуске несколько у 
личиваются параллельно увеличению размера блоков [10]. В области те: 
ператур дробления блоков (350--450°) протяженность однородных иск 
жений решетки несколько уменьшается. Это можно объяснить тем, ч 
снятие искажений происходит не путем выпрямления изогнутых пласт 
ночек, а путем пластических деформаций, например скольженя 
по ненапряженной зоне изогнутой пластиночки. | 

При температуре, соответствующей значительному уменьшению ко! 
рентных напряжений, растет число дисперсных, обособленных криста 
ликов карбида, распределенных внутри кристалликов а-фазы. Так к 
удельный объем самостоятельной, изолированной карбидной фазы отлич 
от объема как &«-фазы, так и карбидных частиц, решетки которых связан 
то при росте числа обособленных кристалликов карбида увеличивают 
так называемые дисперсионные напряжения рис. 1 (кривая 4). 

Экспериментальными фактами, говорящими в пользу существован 
вторичных (когерентных и дисперсионных) напряжений в стали, являют 
следующие: 

а) области когерентного рассеивания рентгеновых лучей (блоки) р: 
дробляются как раз втой области температур отпуска, в которой закан' 
вается распад мартенсита и практически снимаются напряжения П ро; 
раздробление блоков может быть связано со снятием напряжений пул 
пластических сдвигов в субмикроскопических областях [10]: 

6) в изолированном мартенсите, в котором первичные напряжен 
практически отсутствуют, напряжения П рода не только не понижают, 
но даже несколько повышаются при отпуске до температуры 350°, вы 
которой они резко падают. 

Таким образом, закалочные (первичные) напряжения П рода предет 
ляют собой следотвие упругой деформации каждого кристаллика март 
сита как целого. Вторичные напряжения хотя и дают рентгенографиче! 
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от же эффект — размытие линий, что и первичные, однако отличны от 
оследних тем, что они локализованы внутри самих кристаллов мартен- 
та и, следовательно, уравновешены в пределах значительно меньших 
уьемов металла, чем первичные. | 
Из рассмотренной выше схемы видно, что действие экспериментально 
ределяемых напряжений 11 рода (точнее — искажений кристаллической 
етки) при отпуске закаленной стали можно представить как результат 
отвия первичных и вторичных напряжений. Характер изменения «ре- 
ьтативных» напряжений зависит от относительных величин первичных 
вторичных напряжений. 
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Рис. 3. Вероятная схема изменения искажений рода 

при отпуске кристаллической решетки а-фазы зака- 

ленной легированной стали, когда в ней образуется 

цемент и один специальный карбид. Обозначения 
те же, что на рис. 1 


В углеродистой стали с большим содержанием углерода (0,8--1,4%) 
акалочные напряжения значительно превосходят вторичные. Поэтому 
зменение «результативных» напряжений должно получиться подобным 
зменению закалочных. Это видно из сопоставления схемы (рис. 1) с экспе- 
иментальной кривой изменения напряжений П рода при отпуске стали 

в % С 111. | 

В малоуглеродистой стали закалочные напряжения малы. Поэтому 
десь следует ожидать сохранения или даже роста величины эксперимен- 
ально определяемых напряжений в области температур конечной стадии 
бразования цементита, где образуются вторичные напряжения. 

В легированных сталях, в которых, кроме цементита, образуются 
пециальные карбиды, могут получаться при отпуске дополнительные 
аксимумы вторичных напряжений, число которых определяется числом 
арбидных превращений. Эти максимумы могут быть видны только в том 
тучае, если закалочные напряжения не велики или если эти максимумы 
олучаются при более высоких температурах, чем температура снятия 
зкалочных искажений (рис. 3). 

Следовательно, предложенная здесь классификация и схема изменения 
апряжений 1 рода при закалке и отпуске стали дает возможность объ- 
нить наблюдаемое при отпуске изменение искажении решетки не только 

углеродистых, но и в легированных сталях. к. 

На рис. 4 приведена зависимость изменения искажении П рода кри- 
аллической решетки ванадиевой стали (0,82 % С, 1,07% У) от температуры 
пуска [3]. Такой характер кривой может быть истолкован на основании 
редлагаемой здесь схемы следующим образом. Сильное снятие искажении 
тетки до температуры 450-:-500° может быть объяснено уменьшением 
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Й | " й — повыше 
закалочных напряжений, задержка в ОИ ЯН Ааа 

Й едствие образов д 
торичных напряжений вол ре 
овкоекбаь отметить, что как раз в области КроВАХИР задоракия я 
искажений наблюдается вторичное твердение стали. | 


Рис. 4 Рис. э 

с, т п 

Рис. 4. Зависимость изменения искажений П рода кристаллической решетки ©-фа 
и твердости ванадиевой стали от температуры отпуска 


Рис. 5. Изменение искажений П рода кристаллической решетки «-фазы сталей 5ХВ 
9И160 и У10 при отпуске 


На рис. 5 показано изменение искажений решетки при отпуске дву 
штамповых сталей ЭХВС и ЭИ160 и стали У1О0 [2]. Замечательным дл 
них является то, что при отпуске выше температуры 550° искажену 
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Рис. 6. Вероятная схема изменения искажений 11 рода 
кристаллической решетки о-фазы стали 9И160 при от- 
пуске: 1 — экспериментально определимых, 2 — вака- 
лочных, 8 — вторичных (когерентных и дисперсионных) 


в менее легированной стали 5ХВС больше, 
9И160. Установлено, что изменение твердост 
изменению искажений решетки. 
Наблюдаемая закономерность изменения искажений решетки мож 
быть истолкована схемой, представленной на рис. би 7. В стали ЭИ4 


з 
чем в более легировани‹ 
и происходит параллелы 


Анализ напряжений а-фазы закаленной и отпущенной стали 629 


уются два карбида — цементит и один специальный карбид. Поэтому 
лучаются два максимума вторичных напряжений. В стали 5ХВС полу- 
отся последовательно один за другим три карбида — цементит и два 
ециальных карбида, поэтому получаются три максимума вторичных 
пряжении и это приводит к сохранению их до более высоких температур. 


9300 420 900 500 И Е °С РИ 
Рис. 7. То же, что на рис. 6, но для стали 5ХВС 


На основании результатов изучения внутренних напряжений и твер- 
ти штамповых сталей намечается важный вывод относительно прин- 
ипа рационального легирования стали для сохранения состояния высокой 
рочности при высоких температурах. Наши данные показывают, что для 
того число легирующих элементов не является главным. Важно подо- 
рать такое соотношение этих элементов, при котором бы по мере по- 
ышения температуры происходили изменения кристаллической структуры 
арбида, сопровождаемые появлением максимумов вторичных напряжений. 
м выше температуры карбидных превращений, тем выше температуры, 
ри которых разупрочняется сталь. Разумеется, приэтом имеет существен- 
ое значение природа легирующих элементов и карбидных фаз. 

° Взаключение укажем, что приведенный здесь анализ искажений 1 рода 
ристаллической решетки о-твердого раствора еще более усложнится, 
сли учесть изменения его состояния, происходящие при превращении 
статочного аустенита во время отпуска стали. р 


Выводы 


1. Экспериментально определяемые искажения ПИ рода кристал- 
ической решетки мартенсита стали мы предлагаем рассматривать как 
уммарный эффект: 

а) закалочных искажений, образующихся при фазовом превращении; 

6) когерентных искажений, получающихся внутри кристаллов мар- 
онсита во время начальной стадии распада перенасыщенного я-твердого 
аствора; 

в) дисперсионных искажений, образующихся также внутри кристаллов 
артенсита при обособлении кристаллов карбидной фазы от твердого 
аствора. - 

2. На основании результатов прежних исследовании нами даны веро- 
тные закономерности изменения каждого из указанных типов искажении 
оешетки при отпуске стали. ` 
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С. М. НИКОЛАЕВА и Я. С. УМАНСКИЙ 


ОПРЕДЕЛЕНИЕ ХАРАКТЕРИСТИЧЕСКИХ ТЕМПЕРАТУР И 
С ЕНИЙ РЕШЕТКИ В НЕКОТОРЫХ ТУГОПЛАВКИХ МЕТАЛ- 
ИЧЕСКИХ СОЕДИНЕНИЯХ И ТВЕРДЫХ РАСТВОРАХ НА ИХ ОСНОВЕ 


Один из основных факторов, определяющих сопротивление металлов 
плавов деформации и разрушению, особенно при высоких температу- 
‚— прочность межатомных связей в кристаллах. 

Мерой этой прочности, как известно, может служить характеристи- 
оская температура, так как величина силы межатомной связи ] пропор- 
иональна квадрату характеристической температуры 0: 
| & 
== тб, (1) 
Це 2 — масса атома. 

_ Рентгенографическое определение характеристической температуры — 
аиболее приемлемый метод для хрупких материалов, упругие модули 
оторых трудно измерить. 

_В задачу настоящего исследования входило определение характери- 
пической температуры хрупких тугоплавких металлических соединений 
ппа МА] (СоА] и №1А]) и Т:С и твердых растворов на их основе, а также 
равнительная оценка величин статических и динамических искажений 
кристаллической решетке твердых растворов, образующихся по типу 
мещения (в случае растворения Со (М1) в СоА1(М1А1)) и по типу вычитания 
‚ случае растворения А] в СоА] и МА] и при дефиците углерода в карбиде 
лтана). 

Выбор нами сплавов Со-А1, М№1-А1 и Т1-С, помимо их’ практической 
ажности, был сделан еще и потому, что на этих сплавах можно выяснить, 
ак изменяются силы связи и величина статических искажений с измене- 
пем типа твердого раствора и какое влияние оказывают оба фактора на 
зердость этих соединений. 

Исследовались сплавы Со-А] двух составов (50 и 55% Со), сплавы 
ТА! трех составов (45,5, 50 и 60%„. №!) и сплавы ТЕС двух составов 
Ю в 50%. С)*. 

Сплавы Со-А1 и №-А1 были изготовлены спеканием в печи ТВВ-2 под 
\куумом или в нейтральной атмосфере (под аргоном). 

Карбид титана стехиометрического состава был получен путем карбо- 
зации металлического титана в вакууме. Малоуглеродистый образец 
\рбида титана был получен путем химического выделения из титановых 
итков, выплавленных в графитовых тиглях под аргоном. 

Характеристические температуры определялись методом измерения 
носительных интенсивностей рентгеновских интерференции при разных 
мпературах, успешно применяемым в последнее время в работах 
В. Курдюмова и В. И. Ивероновой с сотрудниками [1, 2]. Съемка рент- 
нограмм производилась при трех температурах: 110, 295 и 473°К. в из- 
чении Мо-К. 


*х В исследовании сплавов ТЁ-С принимал участие А. И. Литвинцев. 
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Образцы для съемки готовились дроблением спеченных брикетов в 2 
таллической ступке. Полученные порошки отжигались в эвакуированн 
кварцевых ампулах при температуре 750—900° в течение часа для сняти 
остаточных напряжений Пи ПП родов с последующим рентгенографи 
ческим контролем. ` № 
С каждого образца были получены от трех до восьми рентгенограм! 
при разных температурах. Все рентгенограммы фотометрировались ви 
зуально на микрофотометре МФ-4. Сравнивались интегральные интенсив 
ности линий (200) „ и (510) „ на рентгенограммах сплавов Со-А] и №1-А1 
линии (400), и (842) „ на рентгенограммах сплавов Т1-С. 
Характеристическая температура определялась из соотношения 


СЕ т. 
Ут то = 5-е” вм, |= В Ч, С 


где в та? 
31? (51 — хр) 
Ф (9/7) — функция Дебая, 1:/{. — отношения интенсивностей одной 
той же пары линий (1.11) и (#15) при температурах Ти Т., 
т — приведенная масса сплава, й — постоянная Планка, & — постоянная 
Больцмана, а — период решетки. г 
Величины “1: и 1, определялись экспериментально. 
По вычисленному значению функции \ (0, Т,, Т.) графически опреде- 
лялась характеристическая температура. | 
Значения характеристической температуры, полученные из опытов 
в двух температурных интервалах (110 —295° и 295-—473° К) имели хо 
рошую сходимость; поэтому за окончательное значение характеристиче- 
ской температуры принималось среднее арифметическое из 0, полученны 
в разных интервалах температур. Относительная погрешность в опреде- 
лении 0 для сплавов Со-А] и №1-А] составляла 6% , для сплавов Т1-С—12%. 
Для оценки сил межатомных связей в исследованных сплавах вычие- 
лялась величина тд?. 
В табл. 1 приведены значения характеристической температуры спла- 
вов и величин 1710*, а также величины отношений 11/1». 


Таблица 1 


[У \:/з т 92.1018 

Сплавы при при 9, *К ] 
Т.=295° и Т, = 110°К | Т, = 473° и Т, == 295°К ра 
С0-А] (50) 1,23 1,29 540 17,9 
ОА к 1,30 1,37 480 | 14,7 
М-АТ (45) 1,45 1,52 420 | 10,5 
№1-А1 (50) 1,28 1,32 500 15,6 
№-А1 (60) оо т 450 13, А 
11-С (50) 1,09 1113 1130 40,7 
С (30) т) 8 840 29,6 


Средние квадратичные отклонения атомов от положения равновеси: 
при температурах 110, 295 и 473° К вычислялись по формуле: 


2 _ 61 Ф (69 /тТ) й 
а ага (3 


9 Зп? тАб 
Разность (1 —О0,, характеризующая изменение величины отклонени!: 
атомов от положений равновесия при переходе от температуры Т, к Т, 


п» — 
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вычислялась по формуле 


Шу! / 
= (4) 
та 


а? 


62| > 


без промежуточного определения характеристической температуры. 


Величины д вычисленные для температур 110, 295 и 473°К, 


и значения (1 — (73, вычисленные для двух температурных интервалов 
110 -— 295° и 295 -:-473° К, представлены в табл. 2. 

Мы измеряли также величины статических искажений в кристалли- 
ческих решетках твердых растворов на основе соединений №14] и ТС. 
В качестве образцов с неискаженной кристаллической решеткой мы 
взяли соединения №1А] и Т1С стехиометрического состава. 

Для избежания влияния экстинкции на интенсивность передних линий 
для относительно крупнозернистых образцов применялась съемка с эта- 
лоном (алюминиевой фольгой). 

Сравнивались отношения интенсивностей линий (222), сплавов №1-А1 
и (422). эталона и линии (511). карбида титана с линией (422), эталона 
для идеальной и искаженной решеток. 

Интенсивности линий были поправлены с учетом отличия значений 
ряда множителей для интенсивности линий рентгенограмм исследованных 
образцов от значений их для образца с неискаженной решеткой. Получен- 


Таблица 2 


Иъ5дде — | И-а.— и 5, и р: (И Я — Н, 
| Сплавы |__ 2% 2 ( ОЕ) но 9#]295° Ча ]4лз>» Из ‚, А 
о о С [=] т Е 
0110, А* | Ч595>, Аз А А 


и 
$ 


Со-А1 ,- 0,0058 0,0072 0,083 0112 0,144 = 530 
(50) С 
Со-А1 (55) 0,0074 0,0089 0,089 О 125 0,195 — 470 
М1-А1 (45) 0,0105 0,0118 0,097 0,141 0,176 ` 0,099 400 
М- АТ 50—52) 0,0071 0,0079 0,085 0,122 0,151 — 520 
МРАК) 0,0085 0,0097 0,091 0,130 0,162 0,077 это 
РС (50) 0,0018 0,0025 0,073 0,085 0,098 — 2850 
Т1-С (зо 0,0029 0,0043 0,076 0,094 Ола 0.446 1950 
№1-А] — —- — — — — 540 
1 о) Е Вы —= 440 
№М1-А] (55) == ты ил 


Измерялась также микротвердость металлических соединений СоА1 
и №1 (результаты испытаний и литературные данные о микротвердости 
сплавов Т1-С по А. Е. Ковальскому и Т. Г. Макаренко [3] представлены 
в табл. 2). о 

Характеристическая температура сплава Со-А1, содержащего (50 бат ‘о 
(540°), оказалась выше, чем сплава с 55%ат Со (480°). Характеристическая 
температура сплава М№1-А1, близкого по составу к стехиометрической фор- 
муле и содержащего 52 %ат № (500°), оказалась выше, чем характеристи- 
ческая температура крайних сплавов однофазной В-области ет | 
состояния М№-А]-сплава с максимальным содоржанием М о 1) 
(450°) и сплава с максимальным содержанием А] (54,5 Жат А ( ". 7р х 

Характеристическая температура сплава Т1-С, содержащего ва 
(1130°), значительно выше, чем характеристическая температура сплав: 
ТЕС, содержащего около 32%аг С (840°). 
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Полученные нами данные об изменении характеристической темне- 
ратуры с изменением концентрации в твердых растворах находятся в хо-_ 
рошем согласии с данными 0 
коэффициентах диффузии Со в. 


т0^10* 
г град`2 


17 


5 


-/3 


48 90 52 


Рис. 1.“ Зависимости величины т0?, ко- 
эффициента диффузии О и микротвердости Н 
сплава Со-А1 от содержания Со в сплаве . 


\ 


т0*10° 
2град-4 


Рис. 2. Зависимости величины 79?, микротвер- 

дости Н и статических искажении в кристал- 

лической решетке (У П?р) сплава МАП от 
содержания № в сплаве 


40 


Я 


Рис. 3. То же, что на рис. 2, но для карбида 
титана (Т1С) 


Со-А] с избытком кобальта 


Е 10 
(29 \%зт 
4710 кг мм 2). 


сплаве Со-А] (рис. 1). 


Результаты вычислений ве-. 
средних квадратичных о 


личин 
смещений атомов при трех тем- 


пературах показали, что эти ве- 
личины растут с температурой. 


для крайних сплавов значитель- 
но быстрее, чем для сплавов, 
близких по составу к идеаль- 
ным. 


Результаты вычислений ста- 
тических искажений в кристал- 


лической решетке твердых рас-_ 


творов на основе металлическо- 
го соединения ШМ№МА|! пока- 


зывают, что величина Ист. вы- 
ше для сплава с избытком алю- 
миния, чем для сплава с из- 
бытком никеля (0,099 А и 
0,077 А соответственно). Полу- 
ченные хнами результаты согла- 
суются с 
том, что искажения в кристал- 
лической решетке твердых рас- 
творов вычитания значитель- 
нее, чем в твердых растворах 
замещения из-за наличия пу- 
стых мест в решетке дефект- 
ных структур. 

Статические искажения в 
кристаллической решетке мало- 
углеродистого карбида титана 
значительны (0,116 А). 

Кривая зависимости микро- 
твердости сплавов от состава 
сплавов №1-А1 (рис. 2) имеет 
максимум, соответствующий 
сплаву 50%: М! (540 кг мм ?). 
Микротвердости сплавов с из- 
бытком никеля (60%; №) и 
избытком алюминия (54,5% „„А1) 
ниже, чем для сплава стехио- 
метрического состава, и равны 
соответственно 370 и 400 кг мм?. 
Микротвердость сплава Со-А1, 


содержащего 50%,; Со, вы- 
ше микротвердости сплава 
Со) (соответственно 530 и 


Микротвердость карбида титана (рис. 3), как показали исследования 
А, Е. Ковальского и Т. Г. Макаренко, растет линейно с увеличением со- 
держания углерода и максимальна для Т1С идеального состава. 


зы 


представлением О 
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Выводы 


На основании полученных результатов можно сделать следующие 
воды. 

1. Растворение как никеля (кобальта), так и алюминия в металличе- 
ских соединениях №14] и СоА] приводит к уменьшению характеристической 
емпературы (а следовательно, и к уменьшению сил межатомной связи), 
к увеличению статических искажений и к снижению микротвердости спла- 
вов. Наблюдаемые эффекты более значительны для твердого раствора типа 

зычитания, чем для твердых растворов типа замещения (рис. 1 и 2). 

2. Силы межатомной связи в кристаллической решетке карбида ти- 
тана, содержащего около 50% а, углерода, значительны. Дефицит атомов 
углерода в решетке карбида титана приводит к уменьшению характери- 
тической температуры (а следовательно, и к уменьшению сил межатом- 
той связи), к увеличению статических искажений и к снижению микро- 
твердости сплавов (рис. 3). 

3. Из сопоставления характера изменения статических искажений и 
величин микротвердости можно заключить, что химические искажения 
статические искажения, связанные с образованием твердого раствора) 
в случае исследуемых нами сплавов не могут сильно увеличить сопротив- 
ление пластической деформации, поскольку влияние химических иска- 
жений резко перекрывается влиянием сил межатомных связей. 

4. Из сравнения величин микротвердости сплавов с избытком алюминия 
ли никеля с величиной статических искажений можно заключить, что 
искажения кристаллической решетки в твердом растворе вычитания ока- 
зывают большее влияние на величину микротвердости сплава, чем иска- 
жения, обусловленные замещением атомов в кристаллической решетке 
твердого раствора замещения. 


°— Московский институт стали 
им. И. В. Сталина 
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ИЗВЕСТИЯ АКАДЕМИИ НАУК СССР 
Т. ХХ, №6 СЕРИЯ ФИЗИЧЕСКАЯ 


Б. М. РОВИНСКИЙ и В. Г. ЛЮТЦАУ 


СТРУКТУРНЫЕ ИЗМЕНЕНИЯ В ЧИСТЫХ МЕТАЛЛАХ 
В ПРОЦЕССЕ РЕЛАКСАЦИИ НАПРЯЖЕНИЙ 


Ранее одним из авторов было показано [1], что релаксация напряжений | 
в чистых металлах при комнатной температуре обусловлена в основном 
«самопроизвольно» протекающими процессами трансляционного харак- 
тера. Экспериментальная проверка этого положения была выполнена нами | 
рентгеноструктурным методом [2]. Были исследованы структурные изме- 
нения в алюминии в процессе релаксации напряжений. Они оказались | 
в общем аналогичными изменениям, наблюдаемым при упругой [3] и при 
обычной пластической деформации [4]. Однако вследствие принципиаль- 
ного характера положений, вытекающих из работы [1], мы попытались 
детальнее проанализировать структурные изменения в чистых металлах 
в процессе релаксации напряжений в условиях линейного напряженного 
состояния 


ъ 


Описание опытов 


В данной работе в общем была сохранена описанная ранее методика 
исследования [2]. В основу ее был положен метод обратных рентгеносъе- 
мок крупнозернистого металла. Однако разрешающая способность уста- 
новки была значительно повышена путем использования коллимацион- 
ного устройства в виде узких крестообразных и радиальных щелевых 
устройств. Ширина крестообразных щелей была 0,02 мм при длине 3,0 мм, 
а ширина радиальной щели — 0,01 мм при длине 2,5 мм. Расстояние от 
щелевого устройства до образца — 120 мм, расстояние от образца до 
пленки — 240 мм. Пленка закладывалась в плоскую кассету, устанав- 
ливаемую нормально к отраженному пучку лучей. Рентгеносъемки произ- 
водились на ионной трубке с сильно размытым фокусным пятном с излу- 
чением от медного анода. Исследовались отражения от систем плоскостей 
(511) и (333) алюминия и (420) меди: 0: = 81716’ и 6, = 72°17’ (К... 

Требуемый размер кристаллического зерна получался благодаря тер- 
мической обработке образцов в вакуумной печи. Структура контролиро- 
валась металлографическим и рентгеновским методами. 

Подготовленные для исследования образцы из чистых алюминия 
(99,99%) и меди (99,92%) закреплялись в специальных релаксацион- 
ных устройствах, которые устанавливались на скамью рентгеновской 
камеры |2]. Точность установки образца проверялась по воспроизводи- 
мости рентгеновской картины при повторной установке релаксационного 
устройства. Релаксационные опыты проводились при начальной упругой 
продольной деформации, равной около 0,1%, в продолжение примерно 
500 час. Рентгеносъемки производились примерно через каждые сутки 
или через двое суток, причем первая рентгеносъемка производилась вскоре 
после нагружения образца. Продолжительность экспозиции каждого 
снимка — около 4 час. Пленки проявлялись в одинаковых условиях при- 
мерно до одинакового почернения фона. 
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в... Результаты исследования 


№ | 
у, Характер структурных изменений, возникающих в металле в процессе 
релаксации напряжении, легко проследить по рентгеновской интерфе- 
ренционной картине. На рис. 1 представлена серия репродукций с одного 
и ТОГО же участка рентгенограмм алюминиевого образца в процессе релак- 
сации напряжений. Рентгенограммы (рис. 1, см. вклейку 111) получены 
с крестообразной диафрагмой. Верхняя рентгенограмма получена с исход- 
го, ненапряженного образца; последующие — с первоначально упруго- 
деформированного образца через 4 час, через 169 и 500 час после начала 
пытания. 

Уже на второй сверху рентгенограмме — через 4 час после начала 
испытания — заметны существенные изменения. —Интерференционные 
пятна, помеченные на верхней ‘рентгенограмме стрелками, либо вовсе 
‘исчезли после нагружения образца, либо оказались сильно ослабленными. 
Указанное явление обусловлено, как это установлено было раньше [2, 3], 
повышением совершенства кристаллитов при нагружении в упругой об- 
асти. В последующем эти интерференционные пятна вновь появляются 
на рентгенограммах. Все они помечены на последней рентгенограмме снизу. 

В процессе релаксации напряжений отчетливо изменяется строение 
‘и появляются новые пятна. Помеченные стрелками пятна на второй сверху 
_ рентгенограмме постепенно изменяются: увеличиваются их интенсивность 
и ширина составляющих эти пятна вертикальных и горизонтальных по- 
 лосок, увеличиваются число и размытость полосок, увеличивается рас- 
стояние между ними. 

Изменения аналогичного характера в строении крестообразных ин- 
терференционных пятен описаны в работе [5]. Принебольшой пластической 
деформации пятна на рентгенограммах изменяются точно таким же об- 
разом, как это указано выше. Эти изменения вызываются дроблением 

‘кристаллических зерен на более мелкие структурные элементы (блоки, 
фрагменты) и постепенной их разориентировкой — увеличением угла 
мозаичности. 
Общий характер изменения строения пятен лучше виден на рис. 2 (см. 
ту же вклейку), на котором представлены в увеличенном виде репродукции 
небольшого участка рентгенограмм. Пятно слева на рис. 2 имеет уже на 
первой верхней рентгенограмме довольно сложное строение. Это указы- 
_ вает, что кристаллит, отражением от которого является этот рефлекс, сло- 
жен по меньшей мере из нескольких фрагментов, взаимно повернутых 
на небольшие углы (<1’). В процессе релаксации напряжений рефлекс 
этот постепенно размывается, усложняется его строение. На нижней рент- 
генограмме отчетливо видно, что пятно состоит уже из ряда размытых 
вертикальных и горизонтальных полосок. Площадь пятна и его интеграль- 
ная интенсивность значительно больше первоначальных. Пятно справа 
на рис. 2 сходно по виду, но с относительно более резким процессом дроб- 
ления и увеличения мозаичности кристаллита.. 

Изменения на рентгенограммах медных образцов в процессе релакса- 
ции напряжений в общем подобны описанным выше изменениям на рент- 
тенограммах алюминия. На рис. 3 представлены репродукции небольшого 
участка рентгенограмм медного образца. Эти рентгенограммы были полу- 
чены путем съемок с радиальной щелью. Верхняя рентгенограмма полу- 
чена с исходного ненагруженного образца, а последующие через 5 и 97 час 
‘после начала испытания. 

На рис. 3 показано усложнение субструктуры кристаллита. В процессе 
релаксации напряжений происходит фрагментация кристаллита, раз` 
‘ориентировка элементов его субструктуры. Угол мозаичности в целом при 
этом возрастает. л 

Верхнее пятно на рис. 3 (см. ту же вклейку), достаточно интенсивное 
‘на второй сверху рентгенограмме, в процессе релаксации напряжении 
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быстро ослабевает. Процесс этот, по нашему мнению, обусловлен резким. 
поворотом кристаллита. Действительно, наряду © изменением строения’ 
инхерференционных пятен на рентгенограммах рис. 1, легко установить. 
изменение взаимного их расположения. Более отчетливо изменение взаим- 
ного расположения пятен видно на рис. 4 (см. ту же вклейку). к. 

На рис. 4 представлен участок рентгенограммы медного образца: верх- 
няя — исходная и последующие через 237 и через 503 часа после начала. 
испытания. На исходной рентгенограмме стрелкой вверху отмечено пятно, 
положение которого принято за исходное. По отношению к нему пятна, 
помеченные стрелками внизу этой же рентгенограммы, в процессе испыта- 
ния не одинаково смещаются одновременно вверх и налево: так, радиаль- 
ное смещение снизу вверх правого нижнего рефлекса соответствует пово- 
роту отражающего кристаллита на угол 18’, а азимутальное смещение — 
смещение по интерференционному кольцу отражения от системы плоско- 
стей (420) — повороту примерно на угол 9". ‹ 

Элементарный расчет приводит к заключению, что смещение пятен 
обусловлено, вероятно, качением кристаллитов при их крайне малых. 
взаимных перемещениях в процессе релаксации напряжений в металле. 


Выводы 


1. В процессе релаксации напряжений в алюминии и в меди возникают 
необратимые структурные изменения в кристаллитах, подобные измене- 
ниям при небольшой пластической деформации. 

2. Наряду с изменением внутреннего строения кристаллитов в про- 
цессе релаксации напряжений в условиях комнатной температуры изме- 
няются также взаимное их расположение и ориентация. 

3. Поворот и взаимное смещение целых кристаллитов обусловлены, 
вероятно, вязким поведением границ кристаллических зерен. 
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РЕНТГЕНОВСКОЕ ИССЛЕДОВАНИЕ ПЛАСТИЧНОСТИ 
МОНОКРИСТАЛЛОВ БЕРИЛЛИЯ 


Настоящее исследование проводилось на монокристальных образцах 
‘бериллия, вырезанных в виде прямоугольных параллелепипедов, с одной 
из гранеи которых совпадала плоскость базиса. Образцы деформиро- 
вались одноосным сжатием при температурах от —253° (температура жид- 
кого водорода) до 800”. Неподвижные монокристальные образцы снима- 
лись в нефильтрованном медном излучении, источником которого служила 
острофокусная рентгеновская трубка. Выбор излучения был обусловлен 
тем, что у монокристалла бериллия, ориентированного вдоль пучка гекса- 
тональной осью [001] или бинарной осью [120], наиболее сильно отра- 
жающие плоскости (101) находятся в положении, близком к положению 
‘отражения монохроматической Си-А,-линии. Если разброс в ориента- 
циях этих плоскостей, вызванный пластической деформацией монокри- 
сталла, превышает 2°, то на лауэграмме появляются дополнительные реф- 
 лексы, лежащие на соответствующем дебаевском кольце. Так как такой 
разброс ориентаций может быть вызван только скольжением, то появление 
дополнительных рефлексов является признаком этого типа деформации. 

Параллельно с рентгеноструктурным исследованием продеформиро- 
ванных монокристаллов бериллия был также проведен металлографический 
и микроинтерферометрический анализ их поверхности. В результате этих 
исследований было выяснено, что ь широком интервале температур 
(—196--800°) при пластической деформации бериллия имеют место как 
двойникование, так и скольжение. Особенно интенсивно они протекают 
при температурах выше 400°. При указанной ориентации кристалло- 
‘графических осей относительно оси сжатия двойникование охватывает 
весь объем монокристалла, который переходит в состояние, характери- 
зующееся новой ориентацией, симметричной исходной. На монокристал- 
лах других металлов такое явление не наблюдалось. Наличие такой пере- 
ориентации отчетливо видно по лауэграммам. Снимок, полученный при 
фотографировании перпендикулярно к передней грани образца после 
деформирования, показывает, что с этой гранью совпадает грань призмы, 
а не плоскость базиса, как это имеет место у недеформированного образца. 

На рис. 1 (см. вклейку ГИ) приведены лауэграммы продеформирован- 
ного образца бериллия. Рефлексы на дебаевских кольцах (100) и (101) 
указывают на то, что в образце имело место интенсивное скольжение. 
Ориентация продеформированного образца, установленная из соностав- 
ления рентгенограмм с стереографическими проекциями, указана на охемо, 
помещенной в верхней части рисунка. Рентгенограмма рис. а предотав- 
ляет собой наложение двух рентгенограмм рис. 1,6, повернутых друг 
относительно друга на 60°; очевидно, она снята от объема с двумя систе- 
мами двойников, пересекающихся под углом 60°. НУ 

В области, где имеется только одна ориентация полностью сдвоинико- 
ванного кристалла (рис. 1, 6), скольжение развивается особенно ин- 
тенсивно: целые части монокристалла сдвигаются одна От НО 
пругой (рис. 2, а). Одновременно с таким сдвигом идет залечи 
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вание образовавшихся разрывов, в результате чего прочность образца п ри 
статических испытаниях практически не изменяется. На микрошли 
(рис. 2, 6) видны вдоль плоскостей скольжения отдельные микроразрывы 

На рентгенограммах рис. 1 видны только рефлексы от Си-К„-линии, 
лауэ-пятна от белого спектра отсутствуют. Это, очевидно, обусловлен 
тем, что скольжение сопровождается дроблением монокристалла на от» 
дельные блоки, сохраняющие его ориентацию. Деформирование при вь 
сокой температуре (600---800°) вызывает такую дезориентацию образов 
шихся блоков, что рентгенограмма принимает вид, характерный для тек 
стурированного поликристаллического образца (рис. 3). На рентгенограм- 
мах от образцов, слабо продеформированных при более низких темпера- 
турах (до 200°), присутствуют как лауэ-пятна, так и рефлексы, соответст- 
вующие излучению Сл-К„ (рис. 4), и отличающиеся от лауэ-пятен тем, 
что при небольшом повороте образца они не смещаются, оставаясь на соот- 
ветствующих дебаевских кольцах. * й 


Криеталлографические элементы пластичности бериллия и температурные области 
их проявления г 


Характер пластичности и ее элементы к. 
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Характер рефлексов от Сл-КА„-излучения зависит от плоскости сколь- 
жения и направления скольжения в продеформированном кристалле. 
Сопоставление данных рентгеноструктурного анализа и металлографи- 
ческих исследований позволило установить кристаллографические эле- 
менты пластичности бериллия и температурные области их проявления 
(см. таблицу). | 
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Рис. 1. Лауэграммы бериллия: а — до деформирования, б — перпендикулярно к пе- 
редней грани образца после деформирования, в — наложение двух лауэграмм б, 
повернутых одна относительно другой на 60°. Вверху даны соответствующие стерео- 
графические проекции и схемы ориентировки кристаллов 
® 


Рис. 2. Микрофотографии монокристалла бериллия: а— сдвиги частеи монокристалла, 
6 — микроразрывы вдоль плоскостей скольжения 
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Рис. 3. Рентгенограмма об- 

разца,  деформированного 

при высокой температуре 
(600--800°) 


Рис. 4. Рентгенограмма образца, слабо продеформи- 
рованного при температурах до 20° 
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В. П. МОИСЕЕВ и 0. С. ПОПОВА 


РЕНТГЕНОГРАФИЧЕСКОЕ ИССЛЕДОВАНИЕ ОСТАТОЧНЫХ 
ПРЯЖЕНИЙ В ЭЛЕКТРОЛИТИЧЕСКИХ ОСАДКАХ НИКЕЛЯ 


Настоящая работа представляет: собой часть исследований, связанных 
изучением природы электролитических осадков с неявно кристалличе- 
им строением, проводимых в лаборатории строения поверхностных слоев 
ФХ АН СССР под руководством К. М. Горбуновой. 

К таким осадкам относятся электролитические хром, никель, марга- 
‚ рений и др. Изучение строения и свойств осадков такого типа пред- 


основы рационального регулирования технических процессов их по- 
чения. 

° Общим для всех осадков этого типа является наличие в них больших 
утренних напряжений, сопровождающихся искажением кристалли- 
тической решетки. 

. В литературе опубликовано большое число работ, посвященных во- 
гросу о напряжениях в электролитических осадках и анализу причин их 
озникновения [1—15]. В ряде работ [6—9, 15] напряжения в электро- 
садках изучались методом гибкого катода. Этот метод дает возможность 
пределять суммарное действие напряжений 1 рода (макронапряжения), 
азвивающихся в осадке при его формировании в процессе электролиза. 
Эднако этот метод не может дать представлений о микронапряжениях, 
‚ также структурных превращениях, протекающих в процессе электро- 
ристаллизации. Хотя в ряде работ имеются и данные рентгеновского ис- 
ледования внутренних напряжений, однако количественной характе- 
истике напряженного состояния в них уделено недостаточное внимание. 
‘лавное внимание в этих исследованиях уделялось вопросу превращений 
‚ процессе электролиза и в процессе последующего нагрева электроосад- 
‹0в при различных температурах [2,5, 10—13]. 

° В настоящей работе делается ‘попытка, используя количественные 
анные, подойти ближе к вопросу происхождения внутренних напряжений 
ри электрокристаллизации никеля. 


1. Методика исследования 


Исследованию подвергались матовые осадки никеля, полученные из 
анны, содержащей: 140 +. л 1 №$0,. 7Н.О, З0г. л *Н.ВО:, Зг. л МасЬ 
г.л- 1 МаЕ, и блестящие осадки из той же ванны, но с добавкой 2,6- или 
,7-дисульфонафталиновой кислоты (4 г. л 1). Плотность тока на катоде 
авнялась 1А дм ?, толщина осадков — 20 и. 

Осадки изучались тремя методами: 1) в качестве основного метода 
рименялся рентгенографический, допускавшии раздельное определение 
еличин макронапряжений и их распределение в объеме образца, а также 
скажений кристаллической решетки и структурных превращении при 
азличных температурах нагрева; кроме того, определялась текстура 
садков; 2) для определения суммарного действия остаточных макрона- 
ряжений в процессе электролиза использовался метод гибкого катода; 


) ДЛЯ характеристики содержания в осадке газа и скорости его выделе- 
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ния при различных температурах использовался метод вакуумного 
прогрева. | ь. } 
Исследование внутренних напряжений Т рода производилось в излу- 
чении Си-К„ в камере обратной съемки (КРОС) при режиме И =30 КУ, 
1=10 вА и продолжительности экспозиции 10 час. Присъемке был исполь: 
зован коллиматор диаметром 0,6 мм и соблюдалась фокусировка на ли 
нию (420) никеля. Эталоном служила серебряная фольга, предварительне 
отожженная в вакууме при 350° в течение 1 час (толщина эталона 0,23 и 
0,12 мм). Расстояние от образца до пленки составляло 112 и 120 мм. Е 
Для определения внутренних напряжений 1 рода была использована 
методика расчета, разработанная Г. В. Курдюмовым с сотрудниками 
[16—18]. Согласно этой методике для определения напряженного состоя: 
ния в электроосадках необходимо произвести четыре снимка с тем, чтобь 
по одной, заведомо известной главной оси напряжений определить две 
другие главные оси и величину напряжений. Для вращения образца был 
сконструирован специальный держатель, позволяющий изменять азиму 
тальные углы у в пределах 0 --- 360° и широтные углы \ в пределах 0--180° 
За главную ось напряжений в осадке принималось направление, пер: 
пендикулярное к поверхности осадка. Это же направление являлось так 
одной из главных осей деформаций. у 
Съемка образцов производилась на вращающуюся пленку. Диамет| 
колец линий А., от плоскости (420) в случае никеля и (511) в случае се 
ребра промерялся на компараторе и из пяти измерений бралось среднее 
Точность этого метода в наших исследованиях оказалась порядка 8—10% 
Методом гибкого катода были исследованы напряжения в осадках 
никеля толщиной 0,1-3,5 №. Осадки получались на медных пластинка 
размером 0,048 хбх60 мм, изолированных клеем БФ-2 с одной стороны, 
В специальных опытах было установлено, что присутствие этого клея 
в ванне не сказывается на величине напряженности и структуре. 
Определение водорода, выделяющегося при нагреве из образцов 
производилось в вакуумной установке при последовательном нагреве д 
температур 50, 100, 150. 250, 35, 550°. 


2. Результаты исследования | 
Результаты исследования напряжений в электроосадках никеля мето 
дом гибкого катода представлены на рис. 1. Они показывают, что в блестя 
щих осадках никеля в первую стадию электролиза действуют значитель 
ные сжимающие усилия, быстро затем уменьшающиеся; при толщине осад 
ка 0,1—0,2 № напряжения меняют знак на обратный. При дальнейшем уве 
личении толщины осадка напряжения растяжения возрастают по вели 
чине, достигая своего наибольшего значения (порядка 35—40 кг мм 2 
в интервале толщин 1,5-—3,5 , после чего происходит их незначительно. 
снижение. | 
В матовых осадках никеля в первый момент электролиза действую 
значительные растягивающие усилия, которые с увеличением толщин 
осадка в пределах 0,1--0,5 м резко убывают, оставаясь затем постоянными 
в пределах точности измерения. | 
Содержание водорода в этих осадках, определенное методом вакуум 
ного прогрева при различных температурах, представлено на рис. 2. Обще! 
количество газа, выделившееся из образца при нагреве до 550°, принят 
за 100 %. Из кривых рис. 2 видно, что в блестящих осадках никеля пр! 
комнатной температуре на единицу объема металла приходится 8,3 еди 
ницы объема водорода, тогда как в матовых осадках никеля на один объей 
металла приходится всего лишь 2,2 объема водорода. 
„Данные рентгенографического исследования напряжений {деформа 
ций) представлены на рис. 3. Из него видно, что все исследованные осадк! 
никеля, как матовые, так и блестящие, находятся в объемно-напряженно! 
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Рис. 4. Текстурдиаграммы электролитических осадков никеля: а — матового без на- 
грева, б — матового после прогрева до 550°, в — блестящего без нагрева, г — блестя- 
щего после нагрева до 550° 


изическая, № 6 


7% у 
бу”, 4 
р г 7 7 р 7 У 
20 ование остаточных напря жении в электролитических осадках никеля 643 


оянии растяжения. Величина внутренних напряжений (деформаций) 
да и искажения кристаллической решетки в блестящих осадках (не- 
едотвенно после извлечения их из ванны) достигают столь больших 
чений, что отражения (420) уловить не удается. В матовых осадках 
величина деформаций несколько меньше, 
чем в блестящих. Во всех образцах внут- 
ренние напряжения (деформации) обна- 


| 
$ 
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$ нагрева, °С 
| Рис. 1. Зависимость напря- Рис. 2. Зависимость содер- 
° жений в электролитических жания водорода в осадках 
осадках никеля от толщи- никеля от температуры на- 
ны осадка: 1 — блестящий грева. (Обозначения кривых 
® осадок, 8 — матовый осадок те же, что на рис. 1) 


лживают анизотропию, которая резче выражена у матовых осадков: в 
оскости осадка действуют равные по величине напряжения (равные 
формации с, и е,); значительно меньшими оказываются напряжения 
еформации =.) в направлении, перпендикулярном к поверхности осад- 
. Эллипсоид деформаций растянут в плоскости осадка больше, чем в 
правлении, перпендикулярном к поверхности осадка. 

Расширение линий, а также снижение их интенсивности указывает на 
личие микронапряжений и искажений кристаллической решетки. Эти 
кажения с повышением температуры при нагреве уменьшаются, однако 


Рие. 3. Зависимость деформа- 
ций кристаллической решетки 
в осадках никеля от темпера- 
туры нагрева: =„, — деформа- 
ция в плоскости осадка, её? — 
деформация в направлении, 
перпендикулярном к поверх- 
ности осадка. (Обозначения 
кривых те же, что на рис. 1) 
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змытие линий сохраняется еще и при 350°. Степень размытия линии 
зисит от угла съемки. Последний факт, повидимому, указывает на ани- 
‘ропию этих искажений. При температуре 550° искажения, решетки и 
утренние напряжения полностью снимаются. 
Специальными исследованиями было установлено, что. все осадки ни“ 
тя являются текстурированными (рис. 4, см. вклейку Г), хотя и © раз 
чной степенью совершенства ориентации кристаллитов. В матовых 
8* 
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осадках никеля основная масса кристаллитов ориентируется плоскост 
(110) параллельно поверхности осадка, тогда как в блестящих осадка 
обнаруживается значительно менее совершенная текстура в том # - 
направлении. у. 

Нагрев матовых и блестящих осадков при 550° в течение 1 час (рис. А, 
несколько дезориентирует их; одновременно увеличивается и размер зере 
причем последнее наиболее характерно для матовых осадков. Отеюр 
следует, что уменьшение внутренних напряжений и искажении крист 
лической решетки в электролитических осадках никеля в основном 00: 
словлено содержанием водорода и других примесей в осадке, а также и 
менением дисперсности осадка при повышении температуры нагрев 
Анизотропия деформаций, повидимому, обусловлена наличием текстур 
а также неравномерным распределением водорода и продуктов электр 
лиза по толщине осадка. 

Резкое различие в характере напряженного состояния никелевых оса 
ков толщиной до 0,5 в, полученных из ванн с добавкой и без добаве 
дисульфонафталиновой кислоты (блестящий и матовый осадки, рис. 1), в 
видимому, связано со специфическим влиянием добавки на процессе фо 
мирования осадка в начальный момент электрокристаллизации металл 

Объемно-напряженное состояние растяжений с значительной велич 
ной напряжений в осадках может быть вызвано: а) внедрением водоро 
в кристаллическую решетку никеля, сопровождающимся образовани‹ 
твердого раствора с различным по толщине осадка составом; 6) внедр 
нием в кристаллическую решетку никеля различных по своей приро 
примесей (поверхностно-активные добавки, продукты их превращен 
при электролизе и др.). ь 

Снижение внутренних напряжений и уменьшение искажений криста 
лической решетки в осадках с повышением температуры нагрева мо 
быть объяснено частичным распадом твердого раствора водорода, так 
как и выделением продуктов электрохимических реакций, сопровожда 
щих процесс образования осадка. 

Однако то обстоятельство, что нагрев до температуры 550° полносл 
снимает внутренние напряжения и искажения кристаллической решетв 
указывает, что в этих условиях происходит распад твердого раствор 
Несмотря на присутетвие в осадке некоторого количества водорода (‹ 
гласно литературным данным), рентгенографически наше исследован 
растворенного водорода не обнаружило. :| 

Установленная в настоящем исследовании анизотропия напряжений 
искажений кристаллической решетки обусловлена неравномерным рас] 
делением в объеме осадка водорода и примесей и связана с явно выраже 
ной текстурой этих осадков (в особенности матовых). `| 

Ввиду отмеченной анизотропии производить расчет величины наш] 
жений, пользуясь известными данными о модуле упругости никеля, вооб 
говоря, неправильно, так как в этом случае сам модуль упругости, © 
видно, будет зависеть от направления; однако, если пренебречь этим \ 
стоятельством и принять значение модуля упругости никеля равн 
2.10* кг мм 2, то можно приближенно оценить величину возникают 
в осадке напряжений растяжения. Рассчитанные по данным рентген: 
ского исследования, представленного на рис. 3, они составляют оке 
40 кг мм? у блестящего никеля и 30 кг мм-? у матового. 

Интересно указать, что значения напряжений для блестящего нике 
вычисленные из данных магнитных измерений, проведенных в нашей. 
боратории Ю. М. Полукаровым, имеют порядок 30—28 кг мм? для 0 
ков толщиной 20 ри 33 кг мм? для осадков толщиной в 4 Ш. 


| 
| 
у 
| 


( 
И 


Выводы 


Дальнейшее развитие представлений о природе напряжений в элект 
литических осадках может быть сделано на основе данных, проводим 
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о а 

г ричной структурой (искажения, 

кстура и др.), а также с их толщиной, природой металла подслоя и дру- 

ми условиями электролиза. 

1. Проведеннсе рентгенографическим методом исследование электро- 

тических осадков никеля показало, что они находятся в объемно-напря- 
нном состоянии растяжения, причем величина напряжений различна 

направлении, перпендикулярном к поверхности, и направлении, парал- 
льном ей. 

2. Более отчетливо выраженная анизотропия напряжений в матовых 

адках может быть связана с установленной в этих осадках более совер- 

тенной текстурой. 

° 3. При нагреве осадков происходит снятие внутренних напряжений и 
кажении кристаллической решетки с одновременным уменьшением 
держания в них водорода; при температуре 550—600° напряжения пол- 

тостью снимаются. 

_4. Нагрев матовых и блестящих осадков приводит к укрупнению зерна 

г уменьшению степени совершенства текстуры, причем для матовых осад- 

‹0в этот процесс выражен сильнее. 

’о. Результаты настоящего исследования находятся в согласии с выска- 

анным в более ранних работах нашей лаборатории предположением об 

бразовании твердого раствора внедрения с неравномерным распреде- 
ением водорода по глубине осадка. 

| 6. Исследование дает дополнительный материал для решения вопроса 

`’ происхождении текстуры в электролитических осадках никеля и ее 

ри с напряженным состоянием этих осадков. 

Пользуемся случаем выразить благодарность Б. М. Ровинскому, лю- 
езно обсудившему с нами первую серию результатов наших исследований 
М нам ряд ценных указаний по методике рентгенографического 
п. 
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ИЗМЕНЕНИЕ СУБСТРУКТУРЫ АЛЮМИНИЯ ПРИ НЕБОЛЬШОЙ 
ПЛАСТИЧЕСКОЙ ДЕФОРМАЦИИ И ПРИ ПОЛЗУЧЕСТИ 


Кристаллиты в рекристаллизованном металле представляют с0бо 
сочленение небольшого количества фрагментов и блоков, взаимно повер 
нутых на небольшие углы [1, 2]. Мозаика, образуемая этими структур 
ными элементами, изменяется при приложении к металлическому тел 
нагрузки [3—7]. При этом на характер изменения строения кристаллитов 
повидимому, влияют условия деформирования тела. В настоящем сообще 
нии приводятся результаты детального качественного анализа изменени 
строения кристаллитов или субструктуры чистого алюминия при неболь 
шой остаточной деформации в условиях простого растяжения и ползу 
чести при комнатной температуре. 

1. Исследовался алюминий чистоты 99,99 %. Из предварительно про 
кованного прутка литого алюминия изготовлялись испытательные 06 
разцы ф 8 мм и расчетной длиной 30 мм. Образцы с резьбовыми головками 
после изготовления подвергались отжигу в вакууме при 500° в течение 
1 час. Исследование субструктуры производилось в устройстве для не 
большого растяжения образца непосредственно на столике разборной 
ионной рентгеновской трубки. Образец ввинчивался одним концом в дне 
стального цилиндрического стакана с боковыми пазами, другим — в под 
вижный захват. На этот захват навинчивалась шаровая гайка, которая 
при соприкосновении с торцом цилиндрического стакана перемещала 
подвижный захват с ввинченным в него образцом и растягивала образец 
Два паза с входящими в них шпонками не позволяли захвату поворачи 
ваться, предотвращая таким образом скручивание образца при его растя 
жении. Цилиндрический стакан вместе с захватами и образцом устанав:- 
ливался на три вертикальные шпильки в подставке, которая могла пере 
мещаться на направляющей скамье. При помощи подъемного винта осу 
ществлялось вертикальное перемещение устройства по направляющим 
шпилькам. После установки в нужное положение подставка закреплялась. 
Наводка образца на рентгеновский пучок производилась при помощи подъ- 
емного винта. После”наводки устройство могло быть снято со шпилек 
подставки, но при новой его установке на подставку рентгеновская кар- 
тина. полностью воспроизводилась. 

Деформация образца, осуществляемая поворотом гайки с мелкой резь- 
бой, определялась непосредственно на расчетной длине. Вначале дефор- 
мация от 0,19 % увеличивалась на 0,01 %, а затем, начиная с 0,3 до 4 %,— 
на 0,1—0,2 %. После каждой ступени деформации производилась 
рентгеносъемка образца. 

Описанное устройство было использовано затем для растяжения об- 
разца в условиях ползучести при комнатной температуре. Для этого в 
захват ввинчивалея стержень, на который через рычаг с плечом 1: 5 
передавалась постоянная нагрузка. Захват свободно скользил в пазах, 
позволяя образцу удлиняться под действием приложенной нагрузки. 
‚. Испытания на ползучесть производились в течение около 700 час при 


646 


Изменение субструктуры А] при пластической деформации и. ползучести 


Изменение субструктуры алюминия при пластической деформации и 
и ползучести исследовалось по интерференционным пятнам на рентге- 
тограммах. Рентгеносъемки производились с коллимационным устройст- 
ом в виде двух взаимно перпендикулярных щелей шириной 0,04 и п 
лине 4,0 мм [1]. РИ 
Рентгенограммы получались по методу обратной съемки при расстоянии 
от образца до пленки около 195 мм на трубке с кобальтовым анодом 
‚ сильно размытым фокусом около 5,0Х2,5 мм. Щелевое устройство было 
`становлено на расстоянии около 200 мм от образца и около 30 мм от 
анода. 

Рентгеносъемки производились с одного и того же участка поверхности 
для чего на образцы наклеивались тонкие свинцовые пластинки с прямо- 
в вырезами 3 Хо мм. Пленки проявлялись в одинаковых усло- 
виях и имели примерно одинаковое почернение фона. После проявления 
второй слой эмульсии на пленках удалялся. Исследовались пятна, полу- 
ченные отражением от системы плоскостей (420) алюминия под углом 0 
равным 81°40’. 

— Малая ширина щелей и большое расстояние от образца до пленки обес- 
печили высокое разрешение — около 1’. Следует отметить, что при 
обычно применяемых способах съемки разрешение колеблется в пределах 
от 30’ до нескольких градусов. 

’° 2. На рентгенограммах отожженного алюминиевого образца были 
обнаружены простые и сложные по строению интерференционные нятна, 
подобные наблюдавшимся ранее [1]. При пластической деформации и пол- 
зучести картина интерференционных пятен на рентгенограммах изме- 
няется. 

На рис. 1 (см. вклейку И/) представлена типичная картина изменения 
строения интерференционных пятен на рентгенограммах поликристал- 
лического алюминиевого образца при простом растяжении. 

Интерференционная картина пятна „№ 1 недеформированного алюми- 
ниевого кристаллита состоит из двух тонких малоинтенсивных горизон- 
тальных и пересекающихся с ними двух вертикальных полосок. Горизон- 
тальные полоски находятся друг от друга на расстоянии около 0,3 мм. 
Последнее свидетельствует о том, что рассматриваемый кристаллит со- 
стоит из двух блоков, повернутых друг относительно друга примерно 
на 5’. При относительной деформации образца 0,19 % интерференцион- 
ное пятно становится сплошным и более интенсивным, что свидетельствует 
о дроблении кристаллита. Угол мозаичности при этом почти не изменился 
вследствие того, что в упругой области он уменьшился, а в пластической 
области он достиг лишь примерно первоначальной величины [3]. Интер- 
ференционное пятно до деформации и после деформации на 0,19 % имеет 
неравномерное распределение интенсивности по длине — слева направо 
интенсивность пятна уменьшается. При 0,20 % деформации распределе- 
Ние интенсивности по длине пятна стало равномерным. При дальнейшем 
увеличении общей деформации образца интерференционное пятно расши- 
ряется, интенсивность по краям становится заметно слабее, а интеграль- 
чая интенсивность увеличивается. При 0,23 % пятно разделяется на по- 
тосы. При дальнейшей деформации число полос растет, увеличивается 
расстояние между ними и увеличивается общее размытие пятна. Угол 
озаичности достигает при 0,29 % деформации 25-30’, а интенсивность 
казывается при этом меньше, чем при 0,23 % деформации. Уменьше- 
ше интенсивности обусловлено тем, что истинный угол мозаичности, 
ероятно, больше возможного угла отражения, определяемого геомет- 
ией установки. у 

Картина изменения интерференционного пятна Л 1 наглядно свиде- 
сльствует о дроблении кристаллита на фрагменты и блоки, угол поворота 
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между которыми достигает долей или во всяком случае не больше 1—4 
а общий угол мозаичности — около 0°,5'’. : 

Интерференционная картина пятна / 2 аналогична картине пятна 
№ 1. На рентгенограмме видны отражения двух, повидимому, отдельных 
кристаллитов, каждый из которых имеет сложное строение. Верхний кр 
сталлит состоит из двух несложных фрагментов или блоков с углом пово- 
рота между ними около 5’, а нижний — из нескольких блоков, угол по 
ворота между которыми меньше 1”, с общим углом мозаичноститакже около 
5’. При относительной деформации 0,19 %, так же как и на картине пятна 
№1, происходит поворот элементов структуры внутри зерна. При дальне 
шей деформации интерференционные пятна размываются вследствие 
раздробления кристаллита на блоки и постепенного увеличения угла по- 
ворота между ними. Одновременно происходит поворот самих кристал. 
литов, Первоначально верхнее правое интерференционное пятно в неде- 
формированном алюминии при 0,20 % деформации оказывается на уровне 
левого и почти сливается с ним, затем оно оказывается ниже левого при 
0,23 % и еще больше удаляется от него при 0,34 и 0,48 % деформации. 
Поворот одного кристаллита относительно другого связан с их взаимным 
смещением. 

Взаимное смещение интерференционных пятен отчетливо видно также 
на рентгенограммах рис. 2 (пятна помечены стрелками). Изменения интер: 
ференционных пятен на рис. 2 также подобны изменениям, описанным 
выше. | 

Итак, деформация приводит к дроблению элементов субструктуры 
кристаллитов и к их дезориентации. Вследствие этого усложняется вид 
интерференционных пятен. Одновременно в процессе пластической дефор 
мации происходят поворот и смещение самих кристаллитов. 

3. На рис. Зи 4 предетавлена картина изменения интерференционных 
пятен в процессе ползучести алюминиевого образца. На рис. 3 справа 
первоначально (до нагрузки) четкое крестообразное интерференционное 
пятно за 4 час после приложения нагрузки разделилось не менее чем на 
три полоски, отстоящие одна от другой на 0,15 мм. Кристаллит, таки 
образом, раздробился на три фрагмента с углом поворота между ними 
около 2’,5. В процессе испытания с течением времени увеличивается числе 
элементов субструктуры, увеличивается угол поворота между ними № 
угол мозаичности: после 660 час угол мозаичности не меньше 15’. Изме: 
нение интенсивности пятна в процессе испытания также свидетельствуе" 
об изменении совершенства кристаллита. 

Исчезновение и появление новых пятен на рентгенограммах обуслов 
лено изменением совершенства кристаллитов [3]. Так, на исходной рент 
генограмме на рис. 3 видны три интерференционных пятна (два слабых) 
но после приложения нагрузки слабые интерференционные пятна исчезли 
Спустя 4 час их еще не было на рентгенограмме, но с течением времени 
после 28 и 150 час наблюдается постепенное их появление в размытоз 
виде. Эти пятна становятся особенно заметными после 245 час испытания 

На рис. 4 представлены два отдельных сложных интерференционны: 
пятна. Оба кристаллита, отражениями от которых являются эти пятна 
представляют с0бой сложные образования из ряда взаимно повернуты. 
блоков и фрагментов. В процессе испытания на ползучесть изменяете: 
строение интерференционных пятен, что указывает на изменение ориек 
тировки элементов субструктуры в каждом кристаллите. Пятно № 1 пс 
явилось на рентгенограмме после приложения нагрузки, а пятно Л 2 д 
испытания на ползучесть было широким и очень слабым по интенсивности 
После приложения нагрузки пятно /№ 2 стало более узким и более четких 
Как пятно /№ 1, так и / 2 увеличивают свою интенсивность в процесе 
испытания. Это обусловлено уменьшением экстинкции вследствие дрое 


ления и некоторой разориентировкой элементов субструктуры кристал 
лита. | 
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_С интерференционными пятнами от образца, испытанного на ползу- 
честь при напряжении 1 кг мм? (рис. 3), происходят изменения, подоб- 
ные изменениям пятен у образца, испытанного при 2 кг мм? (рис. 4). 

_ Изменение характера строения интерференционных пятен алюминие- 
ых образцов, испытанных в условиях ползучести при комнатной темне- 
атуре при напряжениях 1 и2 кг мм ? в интервале деформации до 0,23 и 
‚71 % соответственно, позволяют заключить, что структурные изменения, 
происходящие внутри кристаллитов в процессе ползучести, качественно 
налогичны структурным изменениям при простом растяжении. Прило- 
кение нагрузки непосредственно повышает совершенство кристаллитов 
(в упругой области), но затем с течением времени происходит разориен- 
тировка элементов субструктуры, их дробление и взаимное смещение. 
Характер строения кристаллитов,‘ таким образом, усложняется, причем 

роцесс в целом связан с развитием микронапряжений [6, 7]. Одновре- 
енно и независимо от структурных изменений, происходящих внутри 
кристаллитов, самиони взаимно перемещаются, причем процесс этот имеет, 
повидимому, характер вязкого течения по границам зерен, 
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РЕНТГЕНОГРАФИЧЕСКОЕ ИССЛЕДОВАНИЕ РЕКРИСТАЛЛИЗАЦИИ 
НЕКОТОРЫХ ТУГОПЛАВКИХ СОЕДИНЕНИЙ 


> 


Все возрастающая роль металлических соединений, в частности туго- 
плавких карбидов, в технике, в том числе в материалах, работающих при 
высоких температурах, делает изучение процессов разупрочнения в ука- 
занных соединениях весьма актуальным. | 

В настоящей работе * были изучены отдых и рекристаллизация туго- 
плавких соединений: карбида вольфрама УУС и соединения МА]. 

Образцы УС были приготовлены прессованием порошка карбида 
в столбик размером 7Х7х 16 мм. Столбики спекались при 1800° в течение 
1 час. После спекания структура образцов состояла в основном из круп- 
ных кристаллитов размером примерно 103-104 см. Линии на рентге- 
нограмме, снятой в стандартной камере в излучении КЕе-К.„, были точеч- 
ными, что подтвердило крупнозернистость исходного спеченного 
материала. 

Порошок М№А] из частиц размером 1--—4 р был приготовлен размолом 
литого сплава. Химический и рентгенографический анализы показали, 
что состав соединения очень близок к эквиатомному. | 

Ввиду крайней хрупкости исследованных фаз к ним не могли быть 
применены обычные способы деформации (это обстоятельство является 
одной из причин, препятствующих изучению процессов отдыха и рекри- 
сталлизации в металлических соединениях). Поэтому были использованы 
следующие методы деформации, позволяющие применить рентгеновское 
исследование отдыха и рекристаллизации: образцы карбида вольфрама 
подвергались поверхностному наклепу обдиркой на абразивном круге; 
порошок М№1А1 был наклепан непосредственно в процессе размола в шаровой 
мельнице. На рентгенограммах с обоих соединений в деформированном 
состоянии линии были размытыми. 

Влияние разных методов деформации на температуру рекристаллиза- 
ции было проверено на железе. С этой целью рентгенографически опре- 
делялась температура начала рекристаллизации в армко-железе после 
разных степеней деформации осадкой и после наклепа обдиркой на аб- 
разивном круге. 

Температура начала рекристаллизации в поверхностных слоях же- 
леза, подвергнутых обдирке, оказалась равной 525—550° (при длитель- 
ности отжига 1 час) и совпала с температурой начала рекристаллизации 
в железе, деформированном осадкой на 60—70 %. Помимо этого, опре- 
делялась температура начала рекристаллизации в порошке электролити- 
ческого железа, наклепанного в шаровой мельнице. Она составила 550— 
579°. 

Таким образом, проверка показала, что примененные нами способы 
деформации дают значения температур начала рекристаллизации, при- 


* В экспериментальной части исследования участвовал Р. Б. Гутман. 
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мерно совпадающие со значениями, получаемыми при больших степенях 

\еформации ( —60 %), осуществляемых обычными методами *. 
Деформированные образцы \!С отжигались до температуры 1000° 
в муфельной печи с водородной атмосферой, а выше 1000°— в печи Там- 
мана с графитовой трубой. Температура замерялась оптическим пиромет- 
ром. Колебания температуры составляли --15—20°. Образцы помещались 
графитовую лодочку и засыпались графитовой крупкой во избежание 
аимодействия углерода карбидов с водородом. 

Порошок №А1 отжигался в трубчатой печи сопротивления. Колебания 
температуры в ней составляли --10°. Во избежание окисления порошок 
помещался в кварцевую трубку, откачанную до 10? мм Но. 
| Температура начала рекристаллизации определялась рентгеногра- 

ически по появлению первых точечных интерференционных максимумов 
на фоне сплошных линий рентгенограммы. В случае \УС съемка рентге- 
нограмм велась на излучении Са-К в камере $ф57,3 мм (0 = 60 КУ 

В —= 20 мА, * = 45 мин). 

Использование этих же условий съемки для №41], как показала спе- 
циальная проверка, оказалось нецелесообразным. Из-за большого коли- 
чества алюминия с малым коэффициентом поглощения при использовании 
медного излучения в отражении участвует большой объем металла. Это 
ухудшает разрешающую способность метода. Начальная стадия рекристал- 
лизации при этом не улавливалась. Поэтому в случае №1А1 было исполь- 
зовано излучение Сг-К (77 = 35 КУ, [ = 10 щА, т = 5 час) и камера боль- 
шого диаметра — 86 мм, что позволило обнаруживать первые следы ре- 
кристаллизации на значительно более ранней стадии. 

В табл. 1 приведены данные о времени начала рекристаллизации в про- 
цессе изотермических выдержек при разных температурах отжига для \/С 
и МА! 

Таблица 1 


Зависимость времени начала рекристаллизации тугоплавких 
соединений от температуры отжига 


Температура отжига, °С 1350 | 1400 | 1450 | 1500 | 1550 


УС 
Время начала рекристалли- 
зации, мин —.1100| =-40 | —30 | ^10 —5 
Температура отжига, °С И |) | Ил 75 
МА 


Время начала рекристалли- 
зации, мин 60 | —35 15 | 40| —4 


Данные табл. 1 изображены графически на рисунке. 
Из этой зависимости времени начала рекристаллизации от температуры 
отжига и на основании предположения, что время начала рекристаллиза- 


‚ 


ции пропорционально ей7 можно определить ( — условную ** величину 
энергии активации по формуле 


х Попытка наклепать обдиркой поверхностный слой на соединениях. Те и 
ГезС не. дала положительных результатов. Линии на рентгенограммах с образцов 
этих соединений после деформации их обдиркой оставались точечными , как и на 
рентгенограммах, снятых до деформации образцов. Очевидно, в тех = к 
сопротивление отрыву мало, наклеп поверхностных слоев обдиркой не может быть 
осуществлен. 

хх ( нельзя рассматривать к 
в строгом физическом толковании. Смысл величины О В том, 


пературную зависимость скорости процесса. 


ак энергию активации процесса рекристаллизации 
что она характеризует тем- 


С. С. Горелик и Я. С. Уманский 


Расчет по этой формуле дал значения величины 0 для \!С = 
—115 000 ккал моль" и для №1А1 = 52000 ккал моль", которые хорошо 
согласуются с другими характеристиками сил связи в этих соединениях. 


0=.52 000 икал моль” 


05% 0590 0457 4600 885 04%0 0975 1000 1625 : 07 
1900 1820 1740 260 1080 1055 10% 000 979 Т,°К 


Зависимость логарифма времени начала рекристаллиза- 
ции от абсолютной температуры (Т_Т) у тугоплавких 
соединений УС и № 


Даже с учетом недостаточно высокой точности, с которой определялись 
температуры начала рекристаллизации, можно считать надежным тот 
факт, что отношение Гу/Гил в случае 
Таблица 2 исследованных тугоплавких соедине- 
Значения температур плавления и на- ний (табл” 2) является более высо- 
чала рекристаллизации для \УСи №!А1 ким, чем в случае чистых металлов, 
где оно имеет, как известно, зна- 
= 
а Тр чения 0,2—0,35. 

пи’ г Помимо температуры начала ре- 
кристаллизации, определялась так- 
же температура начала интенсив- 
УС 2873 1648 | 0,57 ного отдыха (снятия напряжений. 
П рода) по уменьшению ширины 
0,51 линий. В случае \С при этом фо- 
тометрировалась линия (112), (излу- 
чение Ее), в случае №1А|] — линия 

(211) (излучение Сг). 
Установлено, что, каки в чистых металлах, отдых в исследован- 
ных металлических соединениях начинается при температурах, более 
низких, чем температуры начала рекристаллизации: в карбиде УУС от- 
дых начинается после отжига при 900° длительностью 3 час, а соедине- 
нии №1А| — после часового отжига при 500°. 


ние 


МА! 1912 973 


| 
| 


Московский институт, стали 
им. И. В. Сталина 


* Трекр указана для длительности отжига 1 час, 
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ОСОБЕННОСТИ РЕКРИСТАЛЛИЗАЦИИ НЕКОТОРЫХ ДВУХФАЗНЫХ 
СТАРЕЮЩИХ СПЛАВОВ 


При нагреве стареющих сплавов, следующем за деформацией или 
происходящем одновременно с ней, в сплавах параллельно идут два про- 
цесса: с одной стороны, уменьшение и ликвидация искажений, созданных 
деформацией (отдых и рекристаллизация) и, с другой, — распад пересы- 
щенного твердого раствора и выделение второй фазы, обычно сопровождаю- 
щиеся значительным «фазовым наклепом». 
Работа В. И. Ивероновой [1] является едва ли не единственной из 
известных в литературе, посвященной влиянию распада пересыщенного 
‘твердого раствора на температуру рекристаллизации. В ней установлено, 
что распад приводит к повышению температуры рекристаллизации, наблю- 

аемой рентгенографически. Причиной такого повышения температуры 

втор считает релаксацию напряжений, созданных при деформации и яв- 
 ляющихся очагами рекристаллизации. Последняя особенно интенсивно 
‘идет в процессе распада пересыщенного твердого раствора или в процессе 
‘восходящей диффузии. 

В настоящей работе исследована рекристаллизация в стареющих 

сплавах системы Си—Ве и в сплавах на основе нихрома следующего 
состава: 


Химический состав, °/, Химический состав, %\ 
№ № + 
сплава м Сг А] мы сплава Си Ве 
т >>99,0 — — — 4 99,8 — 
р Основа 13,0 — — о Основа 0,54 
3 » о РЕ 5 р 4 6 » 05 
7 у 2.38 


Сплавы № 3, 5, би7 — двухфазные. В сплаве № 3 избыточной фазой 
является соединение М№.(А1, Т1) с решеткой гранецентрированного куба, 
изоморфной основному твердому раствору, в сплавах №5, би 7 — со- 
единение СиВе с решеткой объемноцентрированного куба. 

Медь и ее сплавы деформировались прокаткой при комнатной темпера- 
туре. Никель и сплавы на его основе деформировались осадкой в основном 
в горячем состоянии. Съемка рентгенограмм велась в излучении Ее-К 
в камере Ф 57,3 мм и частично в излучении Си-К. в камере КРОС 
с плоской кассетой. 

На рис. 1 показана зависимость температуры начала рекристаллизации 
(1") исследованных сплавов (определенного рентгенографически по появле- 


нию точечных пятен на линиях рентгенограммы) от степени деформации. 
Хром, образующий с никелем твердый раствор, очень резко повышает 
его =. Причина этого заключается, очевидно, в повышении сил межатомных 


связей в решетке твердого раствора 12]. 
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м 
Введение в нихром алюминия и титана, а в медь бериллия в количест- 
вах, вызывающих дисперсионное твердение, приводит к дальнеишему повы- 
шению температуры рекристаллизации. В сплавах Си-Ве это повышение. 
тем больше, чем больше содержание бериллия и чем больше пересыщен. 
твердый раствор, что совпадает с данными В. И. Ивероновой. к. 


Рис. 1. Зависимость 
температуры начала ре- 
кристаллизации от сте- 
пени деформации; сле-. 
ва — сплавы на основе 
никеля, справа — на 
основе меди (номера 
кривых соответствуют 
номерам сплавов в таб- 
лице) 


ТЕ 
ВЕ И 


ШИ 


з 
з 


40 
Степень деформация, % 


Отношение абсолютной температуры рекристаллизации (7) к абсолют- 
ной температуре плавления (Тиз) в стареющих сплавах №3 и 7 достигает, 
значений Ть/Тьл = 0,6--0,65, что значительно выше соответствующих о 
значений для чистых металлов и однофазных тТзердых растворов. ‘ 

Если бы установленное выше повышение и в стареющих сплавах было | 


обусловлено диффузионной релаксацией напряжений за счет распада. 
твердого раствора, то в том случае, когда распад был бы исключен пред- 

варительным старением, рекристаллизация должна была бы начаться при 

более низкой температуре. Однако экспериментальная проверка не под- 

твердила этого. 


Нагред, мин 


Рис. 2. Влияние предварительного (до деформации) 
старения на зависимость { ‚, сплава Сп-Ве (2,3%) от 


длительности нагрева: 7 — без предварительного ста- 
рения, 8 — со старением 


Образцы бериллиевой бронзы с 1,0 и2,3 % бериллия были подвергнуты 
деформации и последующему нагреву после предварительного старения 
при температурах 300--400°. При использовании обычной рентгеновской 
методики в сплаве с 2,3 % бериллия первые следы рекристаллизации 
оыли выявлены для случая предварительного старения после нагрева 
при 650° (` = 30 мин) вместо 500° без предварительного старения. 
После более длительного времени нагрева (2 час и более) и) для обоих 


режимов обработки оказались примерно равными (рис. 2). 
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На рис. 3 показана зависимость твердости предварительно состаренных 
азцов сплава с 2,3 % бериллия и подвергнутых деформации от темпе- 
уры последующих нагревов. Оказалось, что уже после нагрева до 450° 
= мин) твердость стала равной твердости до деформации, т. е. 
формационное упрочнение снялось при температуре, которая на 
50-200” ниже температуры рентгенографически выявленной рекристал- 


Рис. 3. Зависимость твердости (при 
нагрузке 1 кг) сплава Си-Ве (2,3% 
Ве) от температуры нагрева: 1 — 
после закалки, 8 — после  старе- 
ния, 3 — после деформации, 4—8— 
после нагрева; а — на рентгено- 
грамме видны следы рекристаллиза- 
°— ции, б — следов рекристаллизации 
| не обнаружено и 4 90 50 _ 1 
. Температура нагреда, °С 

} 


°— Для повышения разрешающей способности рентгеновского” метода 
рыли сняты рентгенограммы в излучении Си-К, на плоскую пленку 
при расстоянии от образца до пленки 35 мм, с диафрагмой в 0,3 мм. 
С образца, нагретого до 450°, был получен четко разрешенный дублет на 
линии (222), но линия осталась сплошной, без точек (рис. 4, см. вклей- 
ву И//). Е 
Полученный результат может быть истолкован так, что в исследован- 
ных сплавах фактором, тормозящим рекристаллизацию, является вторая 
раза, выделяющаяся в них в большом количестве при распаде. Ее тормо- 
зящая роль сводится, вероятно, к тому, что она препятствует росту заро- 
чышей рекристаллизации, образовавшихся в микрообъемах, т. е., по 
зуществу, задерживает собирательную рекристаллизацию. 
| пользу такого предположения говорит и следующий факт. Хорошо 
лзвестно, что увеличение степени деформации приводит обычно к сниже- 
чию температуры рекристаллизации. Однако на сплаве № 5 с 0,54 % Ве 


зыло обнаружено обратное явление (рис. 1): & после прокатки на 15, 
20 и 85 % оказалась равной соответственно 410, 425 и 435°. Для объясне- 
чия этого результата микроструктура образцов сплава № 5 была изучена 
три помощи электронного микроскопа. На рис. 5. (см. ту же вклейку) 
оказаны структуры образцов, деформированных на 15% и на 85 % 
х нагретых затем до 410°. Образец, деформированный на 15 %, оказался 
днофазным (рис. 5, а), тогда как в случае деформации на 85 % явно 
зидна другая фаза (рис. 5, 6), выделившаяся, очевидно, по линиям сдвига. 
Наличие другой фазы и явилось, вероятно, причиной задержки рекристал- 
тизации. Произошла ли рекристаллизация в областях твердого раствора, 
заключенных между выделениями второй фазы, установить не удалось, 
ак как эти области имеют в среднем размер меньше 1 1», и для получения 
очечной рентгенограммы необходимы специальные методы съемки повы- 
пенной разрешающей способности; примененные нами методы оказались 
чедостаточными. 

Выделение другой фазы при значительной деформации в сплаве, кото- 
›ый в равновесном состоянии при данной температуре является одно- 
разным, может быть объяснено восходящей диффузией [3]. В этом случае 
увеличение длительности отжига должно привести к растворению выде- 
тившейся другой фазы, что и наблюдалось нами. 

Тормозящее действие другой фазы отчетливо проявляется также в 
трезвычайно медленном завершении рекристаллизации обработки при 
емпературах нагрева, отвечающих двухфазному состоянию сплава. 

На рис. 6 показаны начало и конец рекристаллизации обработки 


о В _ ый ы | мо а 2 


656 о. 0. Горелик 


для Си (№ 4), нихрома (сплав № 2) и стареющих сплавов на их основ 
(№ Ти 3)*. | 3 


Для чистой меди и однофазного нихрома температура конца рекристал 
лизации обработки (15), как и температура начала, зависит от длительност 


отжига, снижаясь с его увеличением. В случае стареющих сплавов # 
практически не зависит от длительности отжига и примерно равна темп 
ратуре перехода из двухфазной в однофазную область или близка к ней 


(р, °С 
7/00 
900 ЗИ | 
Рис. 6. Интервал рекри- 
сталлизации для меди (№ 
нихрома (№ 2) и стареющих 
сплавов (№ Ти 3), пунктир-— 
начало рекристаллизации, 
сплошная линия — коне 

рекристаллизации 


4 8 12 ч@8 60 120 180 мин 


Таким образом, наличие другой фазы даже в, относительно небольшиз 
количествах тормозит завершение диффузионного процесса рекристал- 
лизации. 
Если это торможение имеет место при относительно высоких темпера- 


1@греб, час 


Рис. 7. Зависимость твердости (при нагрузке 5 кг) холодно- 

деформированных стареющих сплавов от длительности и 

температуры нагрева: а — сплав № 3, деформация 10%; 6 — 

сплав № 7, деформация 50%; 1 — рентгенографически видны 

следы рекристаллизации, 2 — следов рекристаллизации не 
обнаружено 


более низких температурах, отвечающих началу рекристаллизации обра- 
ботки, и значительно болышем количестве другой фазы и большей ее 
дисперсности. 8 
# * 

* Ё 

Далее нами установлено, что в зависимости от температуры изотер- 


мического отжига и связанного с ней степенью пересыщения твер- 


^ Конец рекристаллизации обработки определялся двумя способами: по исчез- 


новению фона сплошных интерференционных линий и по максимуму числа точечных 
пятен на линиях. 


С. Горелика 


Рис. 5 


Рис. 4. Рентгенограмма сплава Си-Ве (2,3% Ве); деформация 50% -|- нагрев 450° 
в течение 30 мин 


ис. 5. Электронномикрофотография структуры сплава Си-Ве (0,5% Ве) (увеличение 
29000 х та — деформация 15%, 6 — деформация 85% 


Особеннос: | 
ности рекристаллизации некоторых двузфавных стареющих сплавов 657 


го 
ото раствора, а также от степени деформации интенсивность параллельно 


дущих процессов старения и рек 
исталлиз 
злична. РеКР ации (разупрочнения) 


_ При относительно высоких температурах отжига и соответственно 
алых пересыщениях на начальной стадии изотермического отжига более 
фективным оказывается процесс разупрочнения. Короткие изотерми- 
еские выдержки заметно снижают твердость сплавов (рис. 7), сужается 
пирина линий рентгенограммы, возникают рентгенографически наблю- 
дасмые зародыши новых, рекристаллизованных зерен. Распад твердого 
раствора при этом идет (о чем говорит небольшое изменение периодов 
решетки твердых растворов), но влияние распада перекрывается влиянием 
меньшения или устранения деформационного наклепа. 


Иагред, час 
Рис. 8 Рис. 9 


Рис. 8. Зависимость температуры начала рекристаллизации я стареющего сплава № 3 


от длительности отжига и величины деформации 
Рис. 9. Зависимость твердости деформированного сплава № 7 от длительности нагрева: 
1 — деформация 50%, 1 = 400°; 2 — деформация 15%, # = 450° 


Дальнейшее увеличение изотермической выдержки и продолжающийся 
распад твердого раствора приостанавливают образование новых и рост 
ранее возникших зародышей рекристаллизации. Создавшийся при рас- 
паде за счет разности удельных объемов фаз фазовый наклен приводит 
к повышению твердости сплава, размытию интерференционных пятен 
т ранее рекристаллизовавшихся объемов, а при определенных условиях— 
цаже к полному их исчезновению. 

Еще большее увеличение длительности нагрева приводит к коагуляции 
тругой фазы, снижению твердости, сужению линий рентгенограммы и 
‚нова к появлению следов начавшейся 
рекристаллизации обработки. о. 

Именно таким образом можно объяс- 
тить аномальное изменение температуры 
тачала рекристаллизации в зависимости ду 
т длительности отжига, установленное в 
лаве № 3 на основе нихрома (рис. 8). 
Гемпература рекристаллизации в этом др 
плаве, деформированном на 10 %, после 
тжига длительностью 1 час оказалась бо- 
тее высокой, чем после отжига как в те- 7 
ение 2 час, так и 30 мин. 

С понижением температуры нагрева с0- 
тношение скоростей и влияния 06б0их рис. 10. Влияние степени холодной 
гроцессов меняется. При относительно деформации на зависимость разу- 
шзких температурах и соответственно прочнения стареющего 00°) 
ольших пересыщениях старение идет в °Т АПИтельноет р 
ольшой скоростью, количество другои 
азы велико. Напряжения, возникающие за счет распада уже на на- 
альных стадиях отжига, превышают эффект уменьшения деформацион- 
ых напряжений. Твердость сплава сразу растет (рис. 9). Выделяю- 
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щаяся другая фаза препятствует развитию рекристаллизации. Закл. 
чается ли это препятствие только в торможении роста зародышей рекри- 
сталлизации или и в задержке их возникновения за счет устойчивого 
при данной температуре и длительности отжига фазового наклепа, ме 
пока сказать не можем, м 

На скорость обоих процессов влияет также степень деформации 
Повышение степени обжатия при горячей деформации сильнее сказываете 
на ускорении процесса распада и способствует более полному и раннез 
его завершению. Температура начала рекристаллизации с увеличение» 
степени деформации снижается при этом меньше, чем в случае чисты 
металлов или однофазных твердых растворов (см. рис. 6). 

Повышение степени обжатия при холодной деформации приводи’ 
к тому, что на начальных стадиях изотермической выдержки при нагрев 
более интенсивным оказывается процесс разупрочнения (рис. 10). 


Московский институт стали 
им, И. В. Сталина 
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ОСТАТОЧНОЕ ИЗМЕНЕНИЕ МЕЖПЛОСКОСТНЫХ РАССТОЯНИЙ 
У ПОЛИКРИСТАЛЛИЧЕСКИХ ОБРАЗЦОВ ПОСЛЕ ПЛАСТИЧЕСКОЙ 
ДЕФОРМАЦИИ 


Эффект смещения рентгеновских линий, лежащих в области углов 
диффракции, близких к 90°, у образцов, пластически деформированных 
одноосным растяжением или сжатием, впервые обнаружен в работах [1, 2] 
и с тех пор неоднократно привлекал внимание исследователей. 

— Анализ литературных данных [3—18] показывает, что для объяснения 
явлений, происходящих при деформировании в толще образца, по суще- 
ству приходится выбирать между гипотезой о влиянии анизотропии 
механических свойств кристаллитов и избирательного характера диф- 
фракции рентгеновых лучей в поликристаллическом образце [3] и гипо- 
тезой о возникновении ориентированных микронапряжений [5, 19]. 

Настоящая работа и была предпринята с целью ‘выяснения пригод- 
ности этих гипотез для объяснения наблюдаемых эффектов. 

Нами исследовалась углеродистая сталь марки Ст. 25, заготовки из ко- 
торой перед изготовлением образцов подвергались нормализации с. после: 
дующим отпуском при 680° и медленным охлаждением с целью снятия 
всех искажений структуры. 

Для более полного анализа искажений, вносимых пластической дефор- 
мацией, была применена методика угловых съемок, позволяющая исследо- 
вать процесс отражения рентгеновых лучей от семейства плоскостей 
(21), образующих различные углы с осью предварительной пластической 
деформации. Угловые съемки уже были использованы ранее [15, 18] для 
плоских образцов, что приводило в ряде случаев к сильному расширению 
рентгеновских линий и их смещению из-за геометрических эффектов. 
Во избежание этого мы применяли для угловых съемок цилиндрические 
образцы, вырезанные так, чтобы ось цилиндрика была перпендикулярна 
к оси пластической деформации. Путем электролитического травления, 
товодящего диаметр их до 0,5 мм, были полностью сняты возможные 
яскажения структуры, вызванные процедурой вырезки тонких цилин- 
триков. 

Рентгенографирование велось в аксиальной камере с секционирован- 
ой полукруглой кассетой, позволяющей получать на одной пленке 
о пяти рентгенограмм. Каждая серия из пяти рентгенограмм включала 
дин снимок с отожженного образца, служащего эталоном. Положение 
инии измерялось относительно тени, даваемой тонкой вольфрамовой 
роволочкой, неподвижно укрепленной на ширме, прикрывающей кассету. 

Ошибки определения Да/4 на сильно размытых линиях (пластиче- 
кая деформация енл = 20 %) составляли (5 - 7).10°, несколько снижаясь 
ля менее размытых линий (ел =5 %). В экспериментально определен“ 
ое значение Ла /4 вносилась поправка, учитывающая фиктивное измене- 
ше межплоскостных расстояний вследствие размытия А„-дублета по мере 
оста пластической деформации. Поправка вычислялась по формуле. 


да УХ 
А (-=.) ты, 
де ДЛ” — разность длин волн компонент К.„-дублета (ДА = Ал, — №), 


7 — величина, характеризующая степень взаимодействия близко располо- 
кенных компонент А.„-дублета, способ определения которои изложен 
4* 
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в работе [20]. Ширина составляющих К„-дублета также определялась п 
специальной методике, изложенной в работе [21]. г 
Зависимость Ла / 4 =} ($), где ф — угол между отражающей плоскостью 
и осью деформации (рис. 1), исследовалась на образцах, подвергавшихся 
предварительной пластической деформации растяжением в 0,6, 2,4, 4,8 
9,3, 14% и сжатием в 6,4 и 19%. Во всех случаях иселедовалось 


чз 


‚ ф-д-р 


Рис. 1. Схема съемки рентгенограмм и способ вы- 

резки образцов: ф— угол между отражающей плос- 

костью и осью деформаций, 0 — брегговский угол, 
О. д. — ось деформации 


положение линии (310), получаемой в излучении Со-А„; для образпов, 
претерпевших предварительную пластическую деформацию растяжением 
Е ` 


Рис, 2 Рис. 3 
Рис. 2. Зависимость относительного изменения ме 
между отражающей плоскостью и осью деформации и величины 


| 
| 


жилоскостного ее от угла 


х т деформации: 7 — на- 
клеп растяжениемв 0,6%, линия (310), полученная визлучении Сок р == же линия 
о? , 


наклеп растяжением в 2,4% 
й 0 
Рис. 3. То же, что. на рис. 2, но: 1 — наклеп растяжением в 14% 
) 


линия (310); 2 — 
линия, наклеп сжатием в 19% мы _ 


ы 


ве а 
в 4,9 %, одновременно с линией (310) исследовалась линия (220). В этом. 
сдучае ‚ применялось комбинированное СоЕе-К “-излучение, полученное 


при помощи: разборной ионной` трубки с 
у анодом из сплав 
компонентов Со: Ее == 60.: 40. ры 


Изменение меж плоскостных расстояний после пластической дет ормации 
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Е Каждое значение Да / 4, служащее для построения кривой ДА / 4=] (%),. 
Оралось как среднее из двух значений Да /4 — одного, соответствующего 
углу Ф, и другого, соответствующего углу ф -| 180°, 
°— Такая методика позволила полностью исключить возможное влияние 
эксцентриситета оси образца относительно оси поворота. те 
7 Как указывалось выше, образец, подлежащий рентгенографированию, 
ел ф 0,5 мм, в то время как начальный диаметр растягиваемого образца 
составлял 14 мм. Естественно, что смещение линий на рентгенограмме 
могло обусловливаться только изменени- 
ями, происшедшими во внутренних сло- 
ях образца, но отнюдь не на поверхности. 
°— Таким образом, указанная методика 
полностью исключила влияние напря- 
жений первого рода, если бы они воз- 
никли вследствие возможного изгиба 
образца при его деформировании, на по- 
ложение линий. 
— На рис. 2 и 3 изображены основные 
экспериментальные данные по опреде- 
лению зависимости АА/4 = }(%). 
Прежде всего следует отметить, что 
общий характер зависимости Ла/4 = 
—/($) мало изменяется при переходе от 
малых степеней предварительной пла- 
стической деформации порядка процента 
к степеням порядка десятков процентов. 
Как видно из рис. 4, ясно выражена 
тенденция к монотонному увеличению 


отношения |Аа/@| по мере роста ел 
Как для Ф = 0°, так и для %= 90° Рис. 4. Зависимость относительного 
т а й 


: г изменения межпилоскостного расстоя- 
с постепенным уменьшением скорости ния от величины пластической де- 


роста Е ы формации и углаф (линия (3410), на- 
а клеп растяжением): 7 —4= 0°, 8 — 
Экспериментальные данные, изобра- ф = 90° 


женные на рис. 2—4, не совпадают с 

теоретическими кривыми, рассчитанными по Гринафу [18], не только ко- 
личественно, но даже и качественно, так как экспериментальная зависи- 
мость Ла /а = (5) нисколько не похожа на теоретическую. 


Таким образом, высказанное в работе [18] утверждение о том, что 
гипотеза Гринафа в общем правильно описывает природу явления, не 
соответствует действительности; по крайней мере для образцов из мягкой 
стали приходится подыскивать другое объяснение. 


„Легко показать, что кривые, подобные изображенным на рис. 2—4, 
получатся в том случае, если в образце после пластической деформации 
будет иметь место однородное напряженное состояние с главными напря- 
жениями ст, со, оз. Если направить с, вдоль оси предварительной пласти- 
ческой деформации, то, очевидно, 5» = оз. 

Анализ кривых рис. 2—4 показывает, что, во-первых, [19| [95] И, 
во-вторых, о1/ел< 0, так что после предварительного растяжения наи- 
большее главное напряжение, действующее вдоль оси предварительной 
пластической деформации, будет сжимающим, а после предварительного 
сжатия — растягивающим. 

Каким образом могло возникнуть в образце, подвергаемом ренттено- 
графированию, напряженное состояние, описываемое кривыми рис. ди 3: 
Формально смещение рентгеновских линии может быть объяснено дей- 
ствием остаточных макронапряжений (остаточные напряжения ТГ рода). 
Однако для ненагруженного внешней силой образца невозможно пред- 
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ставить себе существование системы взаимноуравновешенных макро- 
напряжений, подобной рассмотренной выше. Остается предположить, 
что в образце имеет место существование системы ориентированных микро- 
напряжений (остаточные напряжения 11 рода), действующих на области 
образца, принимающие участие в создании диффракционной картины. 
здесь подтверждается предположение, высказанное 


Таким образом, 
в работе [5]. 


В образце из углеродистой стали система ориентированных микро- 


напряжений, подобная описываемой, должна уравновешиваться благо- 
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Рис. 5. Зависимость относи- 
тельной остаточной деформа- 
ции =* (= Д1*/1) от длительно- 
сти нагревания образца после 
наклепа растяжением: 71— в 
0,4%, 2—в 14%, Зв 
19,3%; 4 — температурный ре- 
жим дилятометрических опы- 
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даря присутствию областей, не принимаю- 
щих участия в создании рентгеновских ли- 
ний феррита, но играющих роль жесткого 
скелета и воспринимающих на себя напря- 
жения со знаком, обратным знаку напряже- 
ний, действующих на феррит. 
° Такими областями могут быть либо цемен- 
тит, либо нитриды и окислы, либо переход- 
ные области между зернами, либо, наконец, 
части кристаллитов, сосредоточенные вблизи 
следов скольжения, структура которых на- 
столько искажена, что они не принимают 
участия в когерентном рассеянии, а лишь 
увеличивают интенсивность фона. 
Окончательный выбор между указанными 
возможностями может быть сделан только’ 
после дополнительных опытов, однако мож- 
но указать, что к выводу о существовании в 
пластически деформированных углероди- 
стых сталях ориентированных микронапря- 
жений и жесткого скелета пришел ранее 
один из авторов настоящей работы на осно- 
вании опытов по изучению последействия у 
деформированных образцов при повышен- 
ных температурах [19]. При помощи диля- 


28 тометрических измерений было показано, что 


| предварительно пластически растянутые об-_ 
разцы из малоуглеродистой стали дают при нагревании остаточное уве-. 
личение длины; результаты опытов с исследованной в настоящей работе. 
сталью приведены на рис. 5. Легко видеть, что относительная остаточ- 

ная деформация =*, получаемая при нагревании до 650°, весьма близко. 
совпадает с измеряемой при помощи рентгеновых лучей. 

Сравнение данных дилятометрических опытов с результатами непо- 
средетвенного определения объемных изменений образцов при нагревании 
их после пластической деформации позволило сделать вывод о том, что 
в пластически деформированном образце возникают ориентированные 
микронапряжения, причем вдоль оси деформации на зерна феррита дей- 
ствуют напряжения, направление которых противоположно направлению _ 
предварительной пластической деформации. 

Как видно из результатов настоящей работы, изложенные соображения 
полностью подтверждаются данными рентгеновских измерений. 

Таким образом, можно полагать, что по крайней мере для углероди- 
стой стали существующие представления о характере микронапряжений, 
возникающих после пластической диформации, должны быть несколько 
изменены: наряду © дезориентированными микронапряжениями, вызы- 
вающими, так же как и измельчение когерентных областей, расширение 
рентгеновских линии, повидимому, возникают микронапряжения, ориен- 
тированные определенным образом по отношению к оси деформации; 
эти микронапряжения вызывают не расширение рентгеновских линий, ^ 
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а их смещение, увеличивающееся по мере роста степени пластической 
деформации. 
| Вообще говоря, можно предполагать, что ориентированные микро- 
ен после пластической деформации каждый раз, 
кс ‚ наряду с «мягкими» областями, существуют также болеб 
«жесткие» области, играющие роль «жесткого скелета». С этой точки зрения 
риентированные микронапряжения должны обнаруживаться не только 
в углеродистой стали. 
Как показывают результаты нашей работы и работы [22], остаточное 
изменение межплоскостных расстояний обнаруживается у мягкой стали 
‘ак при очень малых пластических деформациях (0,6 %), так и после 
риложения к образцу напряжения, не превышающего макроскопический 
гредел упругости. Это обстоятельство дает основание считать, что ориен- 
тированные микронапряжения должны играть существенную роль при 
протекании явлений несовершенной упругости. 
Говоря о чисто прикладном значении обнаруженных в настоящей 
работе явлений, можно указать, что при рентгеновском измерении остаточ- 
тых макронапряжений методом косых съемок на изделиях, подвергнутых 
ластической деформации, в простейших случаях влияние описанных 
настоящей работе эффектов может быть учтено [23]. В более сложных 
лучаях введение поправки весьма затрудняется, так как, наряду с необхо- 
димостью знания направления главных осей деформации и ее величины, 
должна быть предварительно доказана применимость принципа суперпо- 
зиции при возникновении микронапряжений. Ошибка при неучете по- 

равки может достигать нескольких десятков килограммов на 1 мм". 
®— После того как настоящая работа была проведена, мы ознакомились 
о статьей Гаука [24], в которой он, применив методику косых съемок от 
плоского образца, также пришел к выводу о существовании ориентиро- 
ванных микронапряжений в углеродистой стали и отказался от своей 
прежней точки зрения о пригодности гипотезы Гринафа. 

Авторы считают своим долгом поблагодарить Н. Н. Давиденкова за 

внимание к изложенной работе. 


Ленинградский институт 
инженеров железнодорожного транспорта 
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Т. Н. СМИРНОВА и Ю. С. ТЕРМИНАСОВ 


РЕНТГЕНОГРАФИЧЕСКОЕ ИССЛЕДОВАНИЕ ПЛАСТИЧЕСКОЙ 
ДЕФОРМАЦИИ МЕТАЛЛОВ ПРИ СТАТИЧЕСКОМ И ДИНАМИЧЕСКОМ. 
СЖАТИИ 


Рентгенографические исследования механизма искажений атомной 
кристаллической решетки металлов, подвергнутых деформации статиче- 
ского и динамического сжатия, проведенные одним из авторов совместно 
с Н. Н. Давиденковым [1] и Е. Б. Гасиловой [2], показали, что в зависи- 
мости от скорости деформации возникают различия в протекании этого 
процесса. 

Данная работа является дальнейшим развитием указанных исследо- 
ваний. 


Методика исследования 


Рентгенографические исследования были проведены на стали марок. 
Ст.2, У8, техническом железе и алюминии. Образцы имели цилиндри- 
ческую форму ($ф 15 мм и высота 25 мм). На боковой стороне образцов: 
были нанесены риски, делящие образец на 10 равных частей по высоте. 

Для снятия наклепа, полученного при изготовлении образцов, по- 
следние были подвергнуты отжигу в вакуумной печи. Железные и стальные: 
образцы отжигались при температуре 700° в течение 1,5--2 час. Алюми- 
ниевые образцы подвергались отжигу при 350° в течение 1,5 час. Во всех 
случаях охлаждение происходило вместе с печью. 

Исследуемые образцы подвергались статическому и динамическому 
сжатию. 


Статическая деформация производилась напрессах— 60-тонном Амслера. 
и 35-тонном универсальном. 

Динамическая деформация всех образцов, кроме алюминиевых, про- 
изводилась на скоростном копре конструкции Давиденкова, Носкина 
и др.; скорость деформации на скоростном копре достигала 120 м сек 1. 
Деформация производилась при помощи удара бойков, вылетающих из 
труб копра с большой скоростью под действием сжатого воздуха. Скорость. 
движения бойка в момент удара принималась за скорость деформации. 

В результате статической деформации образцы приобретали симме- 
тричную бочкообразную форму. Наибольшей продольной деформации под- 
вергались слои, прилегающие к торцам. Динамически же деформирован- 
ные образцы при больших скоростях удара (около 100 м сек!) отличались 
асимметричной формой. Обычно у динамически деформированных образ- 
цов зона наибольшей выпуклости смещается вниз — в сторону, противо- 
положную стороне удара. При еще больших скоростях деформирования 
со стороны удара замечается утолщение слоев, прилегающих к торцу, 
и намечается появление зоны минимальной деформации, разделяющей 
область вблизи торцовой поверхности, получившей удар, и область макси- 
мального бокового выпучивания, а сам образец принимает грибообраз- 
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ю форму. Отличие в распределении деформаций в образцах, деформи- 
нных динамически, по сравнению с распределением деформаций в ста- 
тоски деформированных образцах объясняется наличием инерционного 


екта, возникающего в результате инерционного сопротивления ме- 
лов. 


Бо время ударного сжатия происходило значительное разогревание 
азцов. При очень больших деформациях на торцах образцов были 
иетны цвета побежалости, 

Динамическая деформация алюминиевых образцов производилась на 
арном копре Амслера с падающей бабой при неподвижном образце; 
с бабы — 35,2 кг, наибольшая высота падения — 4 м; скорость падения 
сы определялась по теоретической формуле свободного падения тел, 

а же принималось и за скорость деформации. 

Расстояние между рисками, нанесенными на боковую поверхность, 
разцов, промерялось как до деформации, так и после деформации при 
мощи измерительного микроскопа с точностью до 0,01 мм; для каждого 
астка слоя была определена степень деформации. 

Для изучения остаточных искажений атомной решетки образцов при- 
нялся рентгенографический метод обратной съемки. В камере для 
‚ратной съемки обычная плоская кассета была заменена цилиндриче- 
0й, предложенной одним из авторов, позволяющей получать 11 сним- 
в на одну пленку. 

При рентгенографировании образцов применялся коллиматор с двумя 
тафрагмами ф 0,6 мм, так что образец облучался тонким, практически 
1раллельным пучком рентгеновых лучей. Съемка производилась с вра- 
ением образцов в К.-излучении Со. 

В течение всей работы строго соблюдался постоянный режим работы 
›убки, постоянство расстояния от диафрагмы до образца, одинаковые 
ловия проявления, фиксирования и другие условия обработки рентге- 
грамм. Ренгенограммы были сняты как с недеформированных образцов, 
к и с деформированных на участках с различной степенью деформации - 
энтгенограммы с отожженных образцов представляют собой четкие линии 
разделенным КА„-дублетом. 

В нашей работе необходимо было получать две интерференционные 
тнии одновременно. При съемке железа и стали получались интерферен- 
тонные линии (310) и (220). Расстояние между пленкой и образцом было 
вно 45 мм. При этих условиях интерференционная линия (310) фикси- 
‚валась на плоской пленке, а линия (220) — на цилиндрической. В случае 
юминиевых образцов на рентгенограмме фиксировались интерферен- 
нные линии (420) и (331). При том же расстоянии между пленкой и 
разцом (45 мм) обе линии располагались на одной плоской пленке. 

К „-дублет на рентгенограммах, полученных с деформированных об- 
‚зцов, представляет собой размытые интерференционные линии. Чем 
льше степень деформации металла, тем более размытыми становятся 
тнии и тем меньше их интенсивность. 

Полученные рентгенограммы микрофотометрировались на микрофо- 
метре МФ-2. На всех микрофотограммах были промерены ширины линии 
площади микрофотограмм для определения кристаллитных и элементар- 
их искажений атомной решетки. 


Результаты исследования 


Полученные микрофотограммы были подвергнуты обработке, в резуль- 
те чего по ширине интерференционных максимумов были определены 
таточные кристаллитные искажения и по отношению площадеи микро- 
ометрических кривых двух интерференционных линии, полученных 
‹ рентгенограммах, —остаточные элементарные искажения решетки. 
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Результаты эксперимента представлены ниже в виде графиков. Гр. 
‘фики, характеризующие изменение кристаллитных искажений, предста: 
‚лены зависимостью ширины линии Д5 от степени деформации Ай/й отдела 
ных слоев образца, выраженной в процентах. -. 

Графики, характеризующие изменение элементарных искажени 
кристаллической решетки, даны в виде зависимости отношения инте 
<ивностей двух интерференционных линий от степени деформации. — 

Алюминиевые образцы. Как видно из рис. 1, ширина инте] 
‘ференционных линий (420) и (331) резко возрастает в начальной стади 
деформации, достигая предельного значения как в случае статическог“ 
так и динамического сжатия примерно при 30 % деформации. : 

Дальнейшее деформирование алюминиевых образцов не вызывает ни 
кого увеличения ширины интерференционной линии, что видно из прям 
„линейного хода прямой, параллельной оси абсцисс. Таким образом, ост 
точные кристаллитные искажения, достигнув максимального предел 
примерно при 30 % остаточной деформации, дальше не растут; следов: 
тельно, процесс дальнейшего деформирования металла не может быт 
объяснен действием этих искажений. 

Сравнивая кривые зависимости ширины линий ох степени деформаци 
при статической и динамической деформациях, мы видим, что кривая 
‘относящаяся к случаю статической деформации, всеми своими точкам 
‚лежит выше кривой, соответствующей динамической деформации. 

Максимальная ширина интерференционной линии при статическо 
‚деформации на 94 % превосходит ширину линии исходного (отожженног( 
образца. В случае же динамической деформации это увеличение ширин 
интерференционной линии составляет только :—40 %. При рассмотрени 
рис. 1 видно, что развиваемые в металле кристаллитные искажения пр 
динамической деформации на 24 % меньше, чем при статической деформа 
ции. Объяснение этому явлению дается ниже. 

На рис. 2 изображены графически результаты рентгенографическо 
определения остаточных искажений кристаллической решетки (элемез 
тарные искажения) для статически и динамически деформированны 
образцов алюминия. 
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Рис... 1 Рис. 2 


Рис. 1. Зависимость ширины К «-дублета от степени деформации для А]: 1 — пр 


= статической деформации, 2 — при динамической деформации - 
ис. 2. Зависимость отношения интенсивностей линий от степени деформации Е. 
А]: 1 — при статической деформации, 2 — при динамической деформации | 


Элементарные искажения кристаллической решетки достигают вн 
чительной величины с увеличением степени деформации и продолжаю 
свой рост вплоть до 60 % деформации, после чего их значение стабили 
зируется. В случае статической деформации отношение интенсивносте 
интерференционных линий [42| [зз:) изменилось на 40 % по сравнени; 
© исходным значением для недеформированного образца. В случае дин 
мической деформации предельное изменение отношения интенсивност 
линий на 29 % меньше, чем в случае статической деформации. Следо 
тельно, для алюминиевых образцов кристаллитные искажения и элемет 


м 


Сталь марки Ст. 2. На 
терференционной линии Ст. 


Р) 4 #6 80 44/Ъ, % 0 20 77) 0 40 444% 
Рис. 3 Рис. 4 


Ф при статической деформации, 2 — при динамической деформации 
< р. — Зависимость отношения интенсивностей линий от степени деформации 
_ Ст.2:1 — при статической деформации, 2 — при динамической деформации 


` 56 %. При динамической деформации кристаллитные искажения мень- 
е, чем при статической, на 26 % и стабилизация начинается несколько 
мньше (с 25 %). 

| На рис. 4 графически представлена зависимость отношения интенсив- 
стей интерференционных линий /(310)(/о20) ОТ степени деформации при 
атической и динамической деформациях. Отношение интенсивностей 
терференционных линий в случае статической деформации падает 
то соответствует росту элементарных искажений кристаллической 
шетки) до 84 % деформации, изменяясь на 53 % по сравнению с исход- 
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с. 5. Зависимость ширины линии К,-дублета от степени деформации для стали У8: 
1 —при статической деформации 2— при динамической деформации 
с. 6. Зависимость отношения интенсивностей от степени деформации для стали У8: 
1 — при статической деформации, 2 — при динамической деформации 


тм отожженным состоянием. В случае динамической деформации стаби- 
зация искажений кристаллической решетки начинается раньше (с 65 % 
формации) и принимает значения, на 10 % меньшие, чем для случая 
тической деформации. 

Сталь УЗ. На рис. 5 изображена зависимость изменения ширины 
терференционной линии от степени деформации стали УЗ. Полученные 
ивые характерны для изменения кристаллитных искажении. При малых 
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степенях деформации наблюдается их рост, а начиная © 30—40% деф 
мации наблюдается стабилизация искажений. В случае статическо 
деформирования превышение ширины интерференционной линии п 
сравнению © исходным состоянием составляет 90 %, а в случае динами 
ческого деформирования — 50 %. Сравнивая обе кривые между с0б0й 
можно сказать, что кривая для статической деформации лежит выш 
кривой для динамического сжатия и максимальное значение ширин: 
интерференционной линии для первой кривой превышает на 26% зн 
чение ширины интерференционной линии для второй кривой. я 

На рис. 6 показана зависимость величины отношения /(з10)// (95 
от степени деформации. Уменьшение величины отношения проие 
ходит сначала пропорционально степени деформации образца. Прибли 
зительно начиная с 70% деформации наблюдается стабилизация значени. 
отношения интенсивностей интерференционных линий. Величина этот 
отношения при статической деформации уменьшилась на 55%, при дина 
мической деформации — на 38% по сравнению с исходным состояние 

При динамической деформации значение отношения интенсивносте 
превышает значение этой же величины при статической деформации н 
36 %. Это свидетельствует о том, что элементарные искажения кристалли 
ческой решетки при динамической деформации меньше, чем при ста 
тической. 

Техническое железо. На рис. Ти 8 приведены зависимост: 
ширины интерференционной линии и отношения интенсивностей /(31с)/ / (2 


от степени деформации для динамически деформированного железа 
\ 
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Рис. 7. Зависимость ширины линии К „-дублета от степени деформации для динами 
| 


чески деформированного железа : 
Рис. 8. Зависимость отношения интенсивностей от степени деформации для динамически 
деформированного железа 


Полученные кривые принципиально ничем не отличаются от кривых 
приведенных ранее. Прекращение роста ширины интерференционно! 
линии приостанавливается при 30% деформации, и ширина достигае 
175 % от ширины исходного состояния. Также наблюдается уменьшени. 
отношения интенсивностей линий до 70% деформации. Минимально 
значение этого отношения на 44% меньше исходного, соответетвующег: 
отожженному образцу. 

Рассмотренные результаты рентгенографического исследования по 
зволяют сделать некоторые обобщения. Так, на основании приведенны: 
выше данных становится ясным, что при статической деформации рое 
остаточных искажений происходит только в пределах до 30% деформа 
ции, дальнеишее увеличение статической нагрузки не вызывает никакоги 
роста остаточных искажений. Следовательно, все микроискажени; 
в кристаллитах заканчиваются в указанном пределе деформации, и, несмот 
ря на прогрессирующий рост внешней нагрузки, дальнейших искажени: 
не происходит. Что касается динамической деформации, то последня; 
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ке вызывает ограниченный рост остаточных искажений в кристалли- 
; при этом предел роста этих искажений у разных металлов колеблется 
тько до 25—40 % остаточной деформации. Таким образом, на большом 
периментальном материале мы показали, что разрушение различных 
‚аллов и сплавов не может быть объяснено непосредственным действием 
сталлитных искажений. Но в то же время эти искажения создают 
оходимую основу для возникновения искажений атомной кристалли- 
ои решетки, которые в значительной степени обусловливают разру- 
ние маталлов. Если сравнить предельное размытие интерференционных 
и на рентгенограммах, полученных со статически и динамически 
ормированных образцов, легко заметить, что при динамической дефор- 
ции предельное размытие интерференционной линии будет на 25—30 % 
е, чем при статической деформации. Следовательно, при динамической 
рмации, даже при самых больших степенях деформации, кристаллит- 
искажения никогда не достигают таких больших значений, как в слу- 
статических деформаций. 
_Это явление может быть объяснено своеобразным тепловым отдыхом. 
‚ короткое время удара образовавшееся и концентрирующееся в местах 
ормации (по плоскостям скольжения) тепло не может быть отведено 
поэтому расходуется на частичное снятие тех искажений, которые 
зникают в процессе деформации. Таким образом, происходящий своеоб- 
ых тепловой отдых деформированного металла приводит к частичному 
ятию кристаллитных искажений. 

При статической же деформации, протекающей за значительно больший 
омежуток времени, образующееся по плоскостям скольжения тепло 
ГКО рассеивается, так как за сравнительно длительный промежуток 
емени отвод тепла не является затрудненным. 

Элементарные же искажения кристаллической решетки продолжают 
звиваться и после прекращения роста кристаллитных искажений, и их 
абилизация наступает лишь при довольно больших степенях деформа- 
и: в случае статической деформации — при 50—85 % и в случае дина- 
ческой деформации — при 50—70 %. 

Нужно отметить, что рост элементарных искажений кристаллической 
шетки прекращается еще задолго до разрушения металла; их стабили- 
ция наступает тогда, когда внешняя деформация еще увеличивается. 
авнение хода роста остаточных искажений кристаллической решетки 
Я статической и динамической деформации для всех металлов указы- 
ет на то, что при динамической деформации величина остаточных иска- 
ний кристаллической решетки меньше, чем при статической. Этот ре- 
льтат также может быть объяснен влиянием температурного отдыха. 
› тепло, которое концентрируется по плоскостям скольжения в деформи- 
ванном образце при ударе, препятствует созданию устойчивых искаже- 
й кристаллической решетки. 

Возможность значительного повышения температуры образца при его 
намическом диформировании подтверждается, как известно, рядом 
следований. Следовательно, при динамической деформации никогда 

может быть достигнута такая степень искажения атомной кристалли- 
ской решетки, как при статической деформации, что имеет большое 
актическое значение. 


Выводы 


На основании большого экспериментального материала, приведенного 
татье, и полученных нами закономерностей для остаточных искажении, 
звивающихея при статической и динамической деформации, можно 
›лать следующие выводы. 

1. Сравнение кривых, характеризующих зависимости остаточных 
кажений от степени деформации, показывает, что в случае статической 
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‘деформации остаточные искажения, как кристаллитные, так и элеме 
тарные, оказываются больше, чем в случае динамической деформаци 

2. Уменьшение остаточных искажений для случая динамической д 
формации следует объяснить своеобразным тепловым отдыхом, так к: 
ввиду затрудненного отвода тепла за короткий промежуток времени уда 
образовавшееся тепло не успевает рассеиваться и расходуется на отдь 
деформированного маталла. В случае статической деформации влиян: 
теплового отдыха значительно меньше и остаточные искажения дост 
гают большей величины. | 

3. Так как остаточные искажения кристаллической решетки прекр 
щают свой рост еще задолго до излома деформированного образца, ' 
нельзя считать эти искажения непосредственной причиной излома мета 
ла, хотя они и подготавливают излом, так как вызывают нарушену 
межкристаллитных связей в деформированном образце. 
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— РЕНТГЕНОГРАФИЧЕСКОЕ ИССЛЕДОВАНИЕ ЯВЛЕНИЙ, 
'ОПРОВОЖДАЮЩИХ ДЛИТЕЛЬНОЕ РАСТЯЖЕНИЕ СТАЛИ ПРИ 
ПОВЫШЕННЫХ ТЕМПЕРАТУРАХ 


И: данной работе определялись микронапряжения (Ла/4) и величина 
поков при растяжении стали вплоть до разрушения при 20, 300 и 500° 
условиях кратковременного (т. е. обычно применяемого на разрывных 
ашинах) и длительного приложения нагрузки (в течение 100-: 200 час. на 
ашинах ИП-2 для испытания на ползучесть). Ранее [1] на той же стали 
при помощи той же методики были исследованы изломы образцов, под- 
ергнутых ударному хрупкому разрушению. Это позволяет оценить зна- 
имость процессов возникновения микронапряжений и дробления блоков 
‘подготовке металла к разрушению при различных условиях деформа- 
ии: температур — комнатной и 500°, ударного, статического и длитель- 
ого приложений нагрузки. К концу этого ряда примыкает работа 
. М. Ровинского и Л. М. Рыбаковой [2]. В серии работ Вуда [3] и Гринаф 
Смита [4] также изучались подобные вопросы по виду пятен на рент- 
энограммах. 

Представляло интерес выяснить, какие рентгенографические признаки 
опровождают снижение прочности стали при увеличении длительности 
риложения нагрузки, если напряжение выше предела текучести. 


Материал и методика 


Основные измерения проводились на кованой стали марки 35ХНМ; 
ополнительные — на Ст. 20. Изготовлялись плоские образцы специаль- 
ой формы. Скорость усредненного относительного удлинения изменялась 
г4 до 0,005 % в минуту. 

Рентгеносъемки проведены без вращения в цилиндрической камере 
57,3 мм в излучении железа, а также на плоскую пленку при обратной 
ьемке в излучении хрома и кобальта. Линии на рентгенограммах для 
гали 35ХНМ — сплошные. 

Учет влияния геометрических условий съемки и разделение эффектов 
псперсности и микронапряжений произведено тремя методами: а) Делин- 
эра и Кохендорфера [5], 6) Г. В. Курдюмова и Л. И. Лысака [6], в) гар- 
оническим анализом кривой интенсивности [7]. 


Результаты и их обеуждение 


Углеродистая сталь. Наблюдается соответствие между 
заимным расположением кривых рис. 1 и изменением механических 
войств Ст.20 при повышенной температуре [8]. 

При 300° предел прочности более высокий, а удлинение и сжатие 
олее низкие, чем при 20 и 500°. Это соответствует большему упрочнению 
большим структурным нарушениям. Но и при температуре деформации 
)0°, достаточно высокой для развития процесса отдыха в углеродистой 
али, кратковременное растяжение сопровождается заметным расши“ 
знием интерференционных линий. Увеличение длительности нагружения 
› —200 час при 300° не вносит радикальных изменении по сравнению 


кратковременным растяжением. 
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На образцах, деформированных при 500° в течение 104 час, набл 
дается резкое расщепление дублета вплоть до = = 100 %. Только 
з = 130 % замечается слабое размытие дублетных линий. Следователь 
длительная деформация углеродистой стал 
при 500° заметно отличается от кратковреме: 
ного растяжения при той же температур 
дробление блоков и микронапряжения разв 
ваются весьма слабо. 

Сталь 35ХНМ. Из приведенных 
рис. 2 результатов измерения ширины лини 
для основных режимов длительной и кратк 
49 % =% временной деформации видно, насколькосилыь 
влияет длительность деформации при повыше: 


Ширина линии, мм * 


Рис. 1. Зависимость шири- 
ны линии (310) от степени ы й 
ВНЕАНЫ температу- линий (220) от степени деформации: снижени 


ры деформации (кратковре- длительности существенно смещает криву 
менного растяжения) УГле- вверх. . 
А М При длительности около 100 час ширие 
к линии (110) в пределах точности опыта не и; 

меняется во всем интервале деформации; средний линейный размер ко 
рентных областей не изменяется по сравнению с исходным состояние 
Микронапряжения Да/4 наблюдаются даже при длительности дефо 
мации 96 час при 500°. Правда, величина их существенно меньше, че 
при кратковременной деформации и не превышает 10-3. 1 
Гармонический анализ был нами произведен по линии (211) при обра! 
ной съемке в излучении хрома и по линии 220) на рентгенограмма? 
полученных в излучении железа с участков с одинаковым с = 40 %. 
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Рис. 2. Зависимость ширины линии (220) от степени деформации = и температуры деф 
мации стали 35ХНМ: 7—4— кратковременное растяжение (71—при 600°, 2 — при 56 
3 — при 300°; 4 — при 20°): 5 — 7 — длительное растяжение при 500° (5—1 чае, 6- 
16 час, 7 —96 час) | 
Рис. 3. Результаты гармонического анализа по линии (211) (обратная съемка): 1 - 
‘кратковременная деформация при 20°, 2 — длительная деформация при 500° в теч 
ние 16 час 


Из рис. 3 видно, что ход зависимости А; от Е, по идее метода характ 
ризующий роль фрагментации и микронапряжений, при длительноея 
деформации в течение 16 час при 500° отличается от хода зависимося 
для кратковременного разрыва при 20°. В обоих случаях имеется нал 
жение микронапряжений и дробления кристаллитов, но в случае длител 
ного нагружения при 500° роль дробления по сравнению с микронапр; 
жениями меньше. Из полученной зависимости среднеквадратично! 


смещения И АГ? от длины столбика Г, (рис. 4) видно, что на начально 
‘участке кривой значение УлГ?/Г, характеризующее деформацию реше 


Е 
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‘для образца, подвергнутого холодному разрыву, почти вдвое больше 
Зи 15.10 ), чем для образцов, подвергнутых длительному раз- 
при 500°. Эти значения близки к полученным по способу Лысака 


Длина Г, столбика (если принять ее направленной нормально к отра- 
юЮщим плоскостям), на которой деформация решетки равномерна (‹0б- 

ь однородности» деформации), определена на рис. 4 по точке перехода 
оризонтальный участок кривой. Эта длина равна 300 КХ для холод- 
кратковременного деформирования и 400 КХ — для длительного 
я 500°. Эта длина сравнима с размером когерентных областей. 
казанные выше участки образцов сняты также в цилиндрической 
кере ф 57,3 мм в излучении железа и рентгенограммы обработаны по 
собам Л. И. Лысака [6] и Делингера [5]. 


НАМ 
На 
ми 


160 320 Ькх 480 


} Рис. 4 Рис. 5 

с. 4. Зависимость среднеквадратичного смещения от длины столбика; 1 —холодная 

у кратковременная деформация, 2 — длительная деформация при 500° — 

с. 5. Результаты гармонического анализа по линии (220): а — кратковременная де- 
формация при 20°; б — при 500°, 1 час; в — при 500°, 96 час 


Из таблицы следует, что наличие микронапряжений и измельчение 
герентных областей (и «областей однородности» деформации) в стали 
Хх НМ после растяжения при 20 и 500° подтверждается тремя методами 
работки рентгенограмм. Размеры «областей однородности» деформации, 


Зависимость размеров мозаичных блоков и микронапряжений от харак- 
тера деформации у образцов стали 35ХНМ 


По методике 


п (6) е По гармоническому 
 Пелингера ны наливу 
Характер т, при 
деформации АХ, С“ о А, Аа. о АГ ыея 
и. Ех деформации г 
Кратковременная 
деформация, 20° | 350 6,7 750 18 300 13 
500°, 1 час 380 ОЕ 510 16 400 9 
500°, 16 час 510 3,8 — 10 400 Й 


йденные методом гармонического анализа, близки к размеру когерент- 
гх областей, найденному по способу Делингера, как по величине, так 
по относительному различию между образцами. В отношении величины 
кронапряжений в исследованных образцах результаты, полученные 
рмоническим анализом, превышают результаты по способу Делингера 


* Л — линейный размер мозаичных блоков. 


Заказ 470 
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ориентировочно вдвое, но они ниже результатов, полученных по си 


собу Л. И. Лысака*. 5 Е 
'Для каждого образца (рис. 5) с увеличением степени остаточной дефотр 


ал 
мации кривая А, проходит все ниже и производная (&) все боле 


отличается от нуля. Это указывает на возрастающую роль фрагментаци 
когерентных областей в диффракционном расширении линий. Ход кривы 
для образца, подвергнутого длительной деформации, существенно ино 
чем для образца, подвергнутого холодной кратковременной деформация 
и указывает на большую роль микронапряжений и меньшую роль фраг 
ментации в общем диффракционном расширении линии. Такое же влия 
ние температуры и длительности деформации было замечено такж 
Ровинским и Рыбаковой при исследовании быстрой ползучест 
стали ЭЯЛТ [2]. 

Напомним, что рентгенограммы были сняты нами после окончани 
процесса деформации; поэтому наблюдаемые эффекты являются резуле 
татом совместного действия деформирования и длительного пребывани 
при повышенной температуре, и если происходит частичное «восстано 
вление» структуры, то его можно не уловить. Из этих соображений пре 
ставляло бы интерес исследовать образцы в процессе деформации. Однак 
трудно ожидать укрупнения блоков при 500°; если оно и происходи 
то во всяком случае менее интенсивно, чем снятие микронапряжений (6 
например [6, 9]). Более того, замечено, что длительное пребывание кре 
пежной стали при 450—500° под напряжением ниже предела текучест 
приводит даже к некоторому измельчению блочной структуры. Поэтом 
есть основание считать, что замеченные в данной работе различия в степе 
ни дробления действительно отражают различия в механизме длителе 
ной и кратковременной деформации. 


Заключение 


Рентгенографически обнаруживаются существенные различия в измеле 
чении когерентных областей и величине микронапряжений в зависимост 
от скорости деформации и температуры. ы 

При кратковременном пластическом растяжении стали марок Слт.2) 
и 35Х НМ со средней скоростью около 4 % остаточного удлинения в 1 ми. 
при 20, 300 и 500° измельчаются когерентные области и возникают микро 
напряжения. При 500° эти процессы происходят менее интенсивно, н 
вполне заметно даже в углеродистой стали. | 

Переход от кратковременного к длительному пластическому деформи 
рованию со средней скоростью 0,005--0,1 % в 1 мин для углеродието 
стали не оказывает влияния на напряженность кристаллов при 3009 
но существенно уменьшает ее при более высоких температурах. В Ст.20 
деформированной при 500°, микронапряжения не наблюдаются даже пр! 
остаточном удлиненци 150 %, а измельчение основной массы кристалли 
тов не улавливается. | 

Для стали 35ХНМ указанное снижение скорости растяжения с4 д 
0,01 % в 1 мин в условиях деформирования при.500° приводит к умен 
шению микронапряжений примерно вдвое. З 

Повышение температуры до 600° при кратковременном растяжени! 
влияет на величину возникающих микронапряжений сильнее, чем ука! 
занное снижение скорости деформирования при 500°. Однако снижени, 
скорости деформации сильно сказывается на дроблении кристаллитов! 

Если при большой скорости деформации при 20° и даже при 500° наб 


х Согласованность результатов, полученных припомощи трех методов, не озна 
чает, что излишне применять метод гармонического анализа. Последний позволяет п9’ 
лучить новые ценные сведения и выявить более тонкие детали, которые не выявляюте! 
двумя другими методами. 
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дается значительное, почти одинаковое дробление, а микронапряжения 
ышением температуры уменьшаются, то после длительной деформации 
00” дробление вообще не обнаружено, а микронапряжения сохра- 
гся на заметном уровне, но существенно меньшем, чем при кратковре- 
ной деформации (Л4/4=1073). Наоборот, при ударном хрупком разруше- 
обнаруживается значительное измельчение блоков, а микронапряжения 


азрушение металла при растяжении подготавливается фрагментацией 
никновением микронапряжений по-разному не только в разных ма- 
алах, но и для одного и того же материала, если изменяются усло- 
деформирования, например длительность действия нагрузки и темпе- 
а. 
звестно, что при замедленной деформации под действием напряже- 
‚ превышающих предел текучести, прочность существенно снижается. 
бстоятельство, что фрагментация при этом происходит слабо или 
в“ наблюдается, указывает, вероятно, на то, что процесе дробления 
чной структуры обусловливает упрочнение, предшествующее разру- 
.При статических нагружениях в условиях комнатной температуры 
гментация значительно уже в начальной период деформации и, по 
внению с длительным приложением нагрузки в условиях повышенных 
ператур, способствует более высокой прочности. 


Харьковский турбинный завод 
им. С. М. Кирова 
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ИЗВЕСТИЯ АКАДЕМИИ НАУК С 
Т. ХХ, №6 СЕРИЯ ФИЗИЧЕСКАЯ 


ССР. 


Л. М. РЫБАКОВА 


РЕНТГЕНОАНАЛИЗ СТРУКТУРНЫХ ИЗМЕНЕНИЙ В МЕТАЛЛ 
ПРИ ПОЛЗУЧЕСТИ 


1. В ранее опубликованной работе [1] было показано, что на рентге 
граммах поликристаллических образцов, испытанных на ползучесть, 
наруживается размытие интерференционных пятен и линий. Это сви 
тельствует о структурных изменениях в металле и интерпретируется 
процесс дробления блоков и накопление микронапряжений. В настоя! 
работе проводится качественный рентгеноанализ структурных измене! 
в образцах из малоуглеродистой стали, испытанных на ползучесть и р 
тяжение при повышенной и комнатной температурах. 

2. Исследовались образцы, изготовленные из армко-железа нормаль 
химического состава. Испытывались круглые образцы ф 8,0 10,0 м 
расчетной длиной 80 и 180 мм. Перед испытанием образцы отжигалие 
вакуумной печи при 800° в течение 2 час. ‚ | 

Ратяжение образцов производилось на 4-тонной машине с обыч 
скоростью (1,2 мм мин") до деформаций около 12%. При этом одни 
разцы растягивались при комнатной температуре, а другие—при 48 
После каждой ступени растяжения производилась рентгеносъемка 
верхности с участка на середине образцов. 

Испытания на ползучесть производились в машине ИП-2 при‘ 
пературе 450° и различных нагрузках в продолжение 500 час и более. 1 
пытывались образцы ф 10,0 мм и расчетной длиной 180 мм. Деформаци 
период ползучести оценивалась поиндикаторам машины. Результаты ис 
тания представлялись графически в виде кривых (1). Когда деформат 
образца достигала прямолинейного участка кривой ползучести, исив 
ние прекращалось. Образец разгружался и после охлаждения с пе! 
исследовался рентгенографически. После рентгенографического иссле 
вания образец вновь устанавливался в машину ИП-2, где испытание на п 
зучесть продолжалось. Перед испытанием и после полного оконча: 
испытания на ползучесть образец также подвергался рентгенографи 
скому исследованию. | 

На испытательные образцы наносились метки на расстоянии расчет 
длины. Расстояние между метками измерялось до испытания и пб 
каждого этапа рабтяжения. На образцах, испытывавшихся на пот 
честь, измерением по меткам контролировалась величина деформаи 
полученная по индикаторам. Перед рентгеносъемками образцов, испый 
ных при повышенной температуре, с их поверхности снимался элеки 
литическим травлением окислившийся слой. 

Рентгенограммы с образцов получались в камере для обратных | 
мок с излучением от кобальтового анода электронной трубки. Пу 
лучей от трубки ограничивался первой диафрагмой Фф 0,6 мм и второ1 
1,0 мм. Съемка производилась на полную плоскую кассету. Образец и п. 
ка в период съемки были неподвижны и расстояние между ними сохре 
лось постоянным и равным около 80 мм. Площадь облучения во всех 61 
ках сохранялась постоянной — около 2,5 мм?. Рентгенографически 
следовался приблизительно один и тот же участок поверхности обра: 
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Вклейка УП К докл. Л. М. Рыбаковой 


Рис. 1. Рентгенограммы от образца армко-железа, рас- 
тянутого при комнатной температуре, с разной сте- 
пенью деформации 


| 
| 
| 
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Рис. 2. Рентгенограммы от образца армко-железа, рас- 
тянутого при температуре 450°, с разной степенью де- 
формации 
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Рис. 3. Рентгенограммы от образца, армко-железа, 
испытанного на ползучесть при # = 450° и при нагруз- 
ке с =8кг мм ?: а — до испытания, б — во время 
испытания, в—после испытания. Вверху дана кривая де- 
формации, точки на ней соответствуют рентгенограммам 
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Рис. 4. То же, что на рис. 3, но при нагрузке с = 6 кг мм-? 


Г 1 (см. вклейку У1П) представлены полученные описанным 
ее в жа, к образца из армко-железа, растянутого 
. уре с обычной скоростью деформации. Рентге- 
мы эти показывают, что размытие интерференционных пятен с 
деформации возрастает, и при 10,8% интерференционное кольцо 
ится почти сплошным. Интересно отметить, что наблюдается вне- 
ы а ния пятен при деформации образца 
о 2,8%. днее согласуется с экспериментальными данными о 
кообразном характере пластической деформации стальных образцов 
площадке текучести. При дальнейшем увеличении пластической 
мации происходит постепенное размытие интерференционного коль- 
а рентгенограмме. Рентгенограммы образца, растянутого при тем- 
уре 450°, представлены на рис, 2 (см. ту же вклейку). 
зрастание размытия интерференционного кольца с ростом деформа- 
при 450” аналогично наблюдаемому при деформации при комнатной 
ературе, однако у образца, растянутого при 450°, можно отметить 
ующие особенности. Рентгенограмма рис. 2, б показывает незначи- 
ное размытие интерференционных пятен. Последнее свидетельствует 
что при растяжении армко-железа при температуре 450° внезанный 
ок размытия интерференций отсутствует или происходит по крайней 
е при деформации — 0,5%. 
Общее размытие интерференционного кольца меньше, чем у образца, 
В.о при комнатной температуре. Если при растяжении при 450° 
12,1% (рис. 2, д) интерференционные кольца имеют четкий рисунок, то 
г растяжении при 20° до 10,8% (рис. 1,г) дублет размыт. Так как раз- 
гие линий определяется величиной блоков и величиной микронапря- 
ний, следовательно, при растяжении при повышенной температуре 
ки дробятся до большей величины, а микронапряжения имеют мень- 
о значение при той же деформации образца [3]. Наконец, следует 
атить внимание на рентгенограмму рис. 2, в и сопоставить ее с 
ттгенограммой рис. 1, 6. Интерференционные кольца рентгенограммы 
азца, растянутого до 2,2% при 450°, являются более равномерными 
интенсивности, чем кольца на рентгенограмме образца, растяну- 
о до 2,8% при комнатной температуре. Последнее свидетельствует 
ом, что дробление зерен при деформации при повышенной темпера- 
е приводит уже при 2% остаточной деформации к такой дезориента- 
т блоков, что интерференционное кольцо становится равномерным по 
енсивности (под дезориентацией следует понимать поворот блоков 
три кристаллических зерен и, следовательно, возрастание мозаично- 
’ кристаллитов). 
На рис. Зи 4 (см. ту же вклейку) представлены типичные кривые де- 
эмации образцов, испытанных на ползучесть при температуре 450° и 
т напряжении 8 и 6 кг мм ? до 1270 час и 560 час соответственно. На 
х же рисунках приводятся рентгенограммы этих образцов, получен- 
о перед испытанием (а), в период испытания (6) и после окончания ис- 
гания (6). у 
Рассмотрим представленную картину и сопоставим ее с картиной для 
чного растяжения при комнатной и повышенной темнературах. На 
итгенограмме рис. 3, б интерференционные пятна размыты, т.е. в об- 
ще за период времени от а до б при ползучести протекали процессы, 
обные тем, которые протекают при обычном растяжении, по краинеи 
›е в той степени, как это можно судить по наличию размытия интерде- 
щий, однако на рентгенограмме б интерференционные кольца еще ра- 
‚ваны и являются неравномерными но интенсивности, хотя деформация 
азца уже достигла более 5%. ь | ам 
Интерференционная картина на этои рентгенограмме соответству ет 
ртине растяжения образца при 450° с обычной ОР остаточной 
формацией около 2,2% (рис. 2,6). Рентгенограмма рис. э, в, получен 
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ная после дальнейшего испытания образца на ползучесть до деформац 
10%, показывает более равномерное распределение интенсивности 
кольцам. Размытие линий на ней подобно размытию на рентгенограм 
рис. 3, 6. При сопоставлении рентгенограммы рис. 3, вс рентгенограл 
ми от образца, растянутого с обычной скоростью при 450°, оказывае! 
что подобная интерференционная картина наблюдается в последнем ‹ 
чае при примерно 3% остаточной деформации. } 
Таким образом, экспериментально показано, что в области неус’ 
новившейся ползучести в армко-железе при 450° происходит дробл 
блоков и накопление микронапряжений, т. е. происходит сдвигов 
деформация. Однако в количественном отношении накопление деформац 
за счет сдвиговых процессов при ползучести составляет 30—40%. 
средней деформации образца, растянутого с обычной скоростью при" 
же температуре испытания. Остальная деформация в образце накапл 
вается, повидимому, за счет других процессов и в первую очередь, к 
нам кажется, за счет взаимного перемещения зерен и элементов субетру 
туры, т. е. процесса «вязкого» течения. Последнее особенно хорошо Е 
блюдается в области условного второго участка ползучести, где раве 
мерное по интенсивности кольцо на рентгенограмме свидетельствует 
значительном перемещении элементов субструктуры во времени. Кро 
указанных процессов, деформация при ползучести определяется, вероятв 
влиянием отдыха, диффузионными и другими процессами, которые ст 
циально нами не исследовались и потому здесь не обсуждаются. я 
На рис. 4 представлены рентгенограммы образца, деформирова 
ного в условиях ползучести с практически очень малой скоростью по 
зучести. На рентгенограмме рис. 4, бзаметна некоторое уменьшение. 
личества пятен по сравнению с рентгенограммой образца до начала ие 
тания, но пятна несколько укрупнены и имеют небольшое размыти 
подобное более заметному на рентгенограмме рис. 2, 6. При дальнейпи 
испытании на ползучесть отмеченное размытие пятен несколько умев 
шается. Других каких-либо изменений на рентгенограмме рис. 4,6. 
наблюдается. В целом рентгенограммы показывают, что длительное ва 
действие (400 час) температуры 450° не оказывает заметного влияния | 
структуру армко-железа. Что касается структурных изменений при сто: 
малой скорости ползучести, то они невелики и требуют применения др 
гой, более чувствительной методики исследования. $ 
А. Рентгенографическое исследование структурных изменений при по: 
зучести малоуглеродистой стали при температуре 450” со скорость 
деформации 10-2 -:- 103% в 1 час и сопоставление их с изменениями п 
деформации с обычной скоростью при комнатной и повышенной темпер 
турах показало, что при ползучести, особенно в первый период, име 
место процессы, аналогичные тем, которые наблюдаются при деформаци 
с обычной скоростью, В количественном отношении структурные изм 
нения, оцениваемые по размытию интерференционных пятен, значитель 
отстают от прогрессирующей деформации ползучести. “. 
Пользуюсь случаем выразить глубокую благодарность Б. М. Рови! 
скому за руководетво работой. 
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0 ВЛИЯНИИ ТЕКСТУРЫ НА ИНТЕНСИВНОСТЬ ИНТЕРФЕРЕН- 
ОННЫХ ЛИНИЙ ПРИ ИССЛЕДОВАНИИ МАССИВНЫХ ДЕФОР- 
МИРОВАННЫХ ОБРАЗЦОВ 


| 


_ Благодаря работам Г. В. Курдюмова и его школы в последние годы 
се в большем числе исследований рентгенографически изучаются микро- 
лскажения в кристаллической решетке путем наблюдения за измене- 
нием интенсивности линий на рентгенограммах. Целесообразно оценить, 
насколько ‘существенно влияние текстуры в массивных (т.е. не в порош- 
‹овых), особенно плоских, образцах на соотношение интенсивности ли- 
ий, даже если сравниваются линии разных порядков, например (110) и 
220). Сравнение этих линий допустимо при наблюдении за шириной ин- 
ерференционных максимумов; при оценке же интенсивности оно закон- 
то лишь в одном специальном случае, именно, когда в проволочных образ- 
ах имеется аксиальная текстура с осью [110] и съемка ведется перпен- 
тикулярно к оси текстуры. 

К сожалению, в некоторых опубликованных работах [1,2], а также в 
ческольких докладах на данном Совещании это обстоятельство не учи- 
ывалось, хотя влияние текстуры на вид рентгенограммы давно хорошо 
изучено. Заметим, что вращение образца или пленки в общем случае не 
устраняет влияния текстуры. 


Методика 


Образцы хромоникельмолибденовой стали были пластически де- 
рормированы путем линейного растяжения при комнатной и при повы- 
пенной температурах в условиях кратковременного и длительного при- 
ожения нагрузки. Были исследованы участки с различной остаточной 
еформацией, вплоть до 150% остаточного удлинения. 


Образцы и условия деформации 
а а аа о Е аль ВАК ен 
Длительность 


Клеймо х ф о приложения 
Характер деформации деформа ? нагрузки, 
зы о часы 
П-34 Кратковременное растя- 
жение 20 -- 
П-1 Длительное растяжение 500 16 
1-5 То же 500 96 


В качестве образца в исходном состоянии, с которым сравнивались 
‚ последующем все деформированные образцы, был взят недеформиро- 
анный участок у головки образца П-5. Съемки производились в излу- 
ении железного и хромового анодов с острофокусной трубкой системы 
[мнеса в камере $ 57,3 мм. На внутреннюю щель коллиматора наклеива- 
ась железная фольга толщиной около 0,01 мм для получения эталонных 


иний железа для целой серии съемок. Образец устанавливался в камере 
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так, что ось деформации лежала в одной плоскости с направлением п 
вичного пучка и с экватором пленки. ` Производилась также обрат 
съемка в излучении хрома с применением того же эталона; все линии 
рентгенограммах были сплошные. Интегральная интенсивность ли 
оценивалась по отношению площадей, очерченных фотометрическим 
кривыми, для линий образца и для линии (110) эталона (К. или Кв). Эт 
отношение нами условно принято за абсолютную интенсивность линий 
Проведено несколько дублирующих серий съемок. 

Ось текстуры и степень ее совершенства определялись путем рентге 
нографирования на просвет в излучении молибдена тонких пластинок 
вырезанных из участков образцов П-34 и П-5 с остаточным удлинение: 
около 50% и затем протравленных. 


Результаты и их обсуждение 


В исходном состоянии текстура не была обнаружена. Ось текстуры пла! 
стически растянутых образцов имеет индексы [110], что согласуется с ли 
тературными данными [3] о текстурах протяжки металлов с объемно 
центрированной решеткой. 

Угол рассеяния текстуры для холоднодеформированного образца сое: 
тавлял около -- 20°, а для длительного растяжения --16°. Такое различие 
в совершенстве текстуры подтверждено также путем измерения соотно: 
шения интенсивности пятен и интенсивности участков линии (110) меж 
ду пятнами (на половине «кольцевого» расстояния между пятнами). 

Влияние угла съемки 8 (т. е. угла между поверхностью образца и 
первичным пучком) иллюстрируется следующими относительными зна- 
чениями множителя поглощения ($— брегговский угол): 


(вк ..... | 410) | 00) | (2) | (220) 

бели 28° | 4255 | 56° 73° | 
9=28° 0,5 | 0,64 | 0,68 | 0,65 у 
ВЕ» — = 0,27 | 0.45 


Подсчет показал, что вызванное интенсивной холодной пласти- 
ческой деформацией образца 11-34 дробление кристаллов приводит к за- 
метному изменению коэффициента первичной экстинкции приблизитель- 
но на 12% только для линии (110). Для остальных же линий нельзя озжи- 
дать заметного влияния экстинкции. | 

Рассчитанные с учетом всех множителей интенсивности соотношения 
интегральной интенсивности линий хорошо согласуются © эксперимен- 
тально полученными при съемке исходного (высокоотпущенного) образца 
под углом В, равным 28 и 90°. Это иллюстрируется следующими данными 
(излучение железа, В = 28°): 


Данные | (110) | (200) | (211) (220) 
Рассчитанные Л 0.197120. 62 10,51 
Экспериментальные 1 0,19 10,70 0,50 


Изменения в интенсивности, наблюдаемые в результате изменения 
угла при съемке деформированных образцов, намного превышают те 
значения, которые дает учет поглощения. 


‚О влиянии текстуры на интенсивность интерференционных линий 681 


Изменение интенсивности линий при изменении лишь угла съемки, 
ли при этом фактор поглощения уже учтен, можно объяснить только 
личием текстуры в деформированных образцах. Поэтому к неправиль- 
оценке интенсивности может привести рентгенографирование по спо- 
у обратной схемки деформированных образцов при фиксированном 
ожении образца по отношению к первичному пучку (например при 
пендикулярности). 
Результаты измерений могут также зависеть и от типа деформации, и 
т применяемого излучения. Так, при съемке исследуемых в данной ра- 
оте образцов одноосного растяжения в излучении хрома при В =90° 
олучено снижение абсолютной интенсивности линии (214) по сравнению 
исходным высокоотпущенным состоянием: 


гношение интен- 
Степень 9 


. сивностей 
Состояние образца ‚деформации Г!) образца 
=, ‘1 ТС) эталона. 
Исходное —- 0,245 
Холоднодеформирован- 
ное 45 0,10 
| Деформированное при 
| 500° в течение 96 час 40 О 
_В случае прокатанного железа при аналогичной съемке Н. И. Сандлер 
›| обнаружил более чем двукратное усиление линии (211). Такое ка- 


я противоречие легко объясняется тем, что одноосно растянутые 
разцы обладают аксиальной текстурой с осью [110], а в прокатанном 


лезе одна из возможных плоскостей текстуры имеет индексы (211). 


Зависимость интенсивности от степени деформации для различно нагруженных 


образцов 
Абсолютная интенсивность о - 
Образец и состояние =, 

(110) | (200) | (244) | (220) | (410) | (200) | (244) | (220) 
ое — —- — — 7 0,19 1056210, 51 
сходное — 4,64 | 0,92. | 3,3 2,3 1 190,7 0,5 
бразец П-34 45 3,9 1-20 |. 2,6 2,4 Н В. 0.06 10, 61 
разе 1-1 500°, ы 3 
йе С) 33 4,1 Ч 2,8 2,1 Л 0,27 | 0,69 | 0,65 
ФэОЕ 254 0.94 [12.7 $, 9 1 0,34 | 1,14 | 1,05 

бразе П-5 ° (500°, 
96 — О Того! 26 1 |0,35 | 0,96 | 0,87 
67 2.65. 1,3 Э,6 2,9 1 ре А п 


Из таблицы видно, что с повышением степени деформации и при пере- 
де к длительному нагружению, когда эффект текстуры усиливается, 
солютная интенсивность линии (110) уменьшается весьма значительно, 
линии (220)— изменяется весьма мало. Поэтому отношение интенсив- 
тей линий /(2э0) //(10) Значительно увеличивается. к 

Благодаря тому, что экспериментальные значения относительной ин- 
нсивности линий (110), (220), (211) и (220) исходного образца хорошо 
гласуются с расчетными, можно считать, что изменения абсолютной ин- 
нсивности линий для деформированных образцов опорное из- 
нениям квадрата функции атомного рассеяния (/е "). Из посироенных 
кривых (которые для краткости здесь не приводятся) следует, что ли 
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нии с разными индексами по-разному изменяют свою интенсивность и Н! 


510 м: 
существует монотонного ее снижения с возрастанием я как это доля 


но быть при искажениях решетки. Только наличие текстуры могло обу‹ 
ловить такой ход ]/-кривых. 
Заметим, что ослабление линии (110) может быть вызвано не тольк 
непосредственным влиянием текстуры, но 
косвенно — через вторичную экстинкцию. Последняя сильнее всего може 
сказываться именно на линии (110), так как она наиболее интенсивная 


0 Зависимость логарифма отно- 
5 з шений экспериментальных и :] 
ОКЕ рассчитанных функций атом- 
я ного рассеяния от величины 


эш 9 \2 
и 


0,06 0126 0,186 0.24 241)" 
(10) (200) — (2) (220) (644) 


Полученные данные обработаны также по способу В. И. Ивероново\ 
и А. А. Кацнельсон [6]. ь | 
Под влиянием искажений П] рода точки на рисунке должны ложиться 
на прямую линию, наклон которой характеризует величину искажений 


эт $ 
`в увеличением а: указанное отношение должно, разумеется ‚уменьшат ь 


ся. Однако ни для одного из наших деформированных образцов не на 
блюдается ожидаемого наклона линии, а проявляется тенденция в обрат 
ную сторону (т. е. относительная интенсивность линии (220) при деформа 
ции возрастает). Это указывает на влияние другого фактора, более силь 
ного, чем искажения текстуры. ) 


Заключение 


Выше было описано усиление относительной интенсивности лини 
(220) при деформации. С другой стороны, известны экспериментальны 
результаты об уменьшении этой интенсивности при прокатке, при кавита 
ционной эрозии. И об этом сообщалось во многих докладах на данно 
Совещании. Это кажущееся противоречие находит полное объяснение 
если учесть, что, текстуры в этих случаях иные, чем после одноосного рае 
тяжения. = 

Из полученных экспериментальных результатов видно, что в соответ 
ствии с теорией влияние текстуры [4] в интенсивно деформированных мас 
сивных образцах настолько значительно и зависит от условий съемки 
что исследования абсолютной и относительной интенсивностей крайн 
не однозначны, а результаты их оказываются мало достоверными даж 
при изучении простейшего случая напряженного состояния — одноос 
ного растяжения. При прокатке, точении и т. п. процессах картина ока 
зывается еще более сложной. Это обстоятельство должно учитываться при 
постановке исследований искажений решетки в деформированных 1 
других ‹ объектах, в которых можно ожидать наличия текстуры. Про 
бу на значение текстуры можно осуществлять путем съемки образцо] 


под разными углами В, учитывая при этом влияние множителя погло 
щения. 
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г геновых лучей к исследованию материалов, стр. 47.— Машгиз, Л., 1955. 
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Л. В. ЗАСЛАВСКАЯ, С. Т. КИШКИН, Н. Ф. ЛАШКО, А. Ф. ПЛАТОНОВА, 
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ВТОРИЧНАЯ ТВЕРДОСТЬ В СТАЛЯХ, 
ЛЕГИРОВАННЫХ ВАНАДИЕМ, МОЛИБДЕНОМ ИЛИ ТИТАНОМ 


В некоторых легированных сталях в процессе отпуска при 550—6007 
наблюдается повышение твердости, названное «вторичной» твердостью. 
Это явление обнаружено в сталях, легированных молибденом, вольфра- 


мом, ванадием или титаном. В литературе имеются указания на наличие _ 


вторичной твердости в сталях, содержащих значительное количество хрома 
(12-18%) [1]. Это явление нам не удалось воспроизвести в хромистой 
стали, содержащей 0,4% Си 12% С+. 

Большинство исследователей, занимавшихся этим вопросом, считают, 
что вторичная твердость вызвана выделением высокодисперсных специ- 
альных карбидов. Поскольку во многих сталях, имеющих вторичную 
твердость, выделению специального карбида в процессе отпуска предше- 
ствовало выделение цементита, возник вопрос о роли цементита в обра- 
зовании этого эффекта. По мнению ряда исследователей, вторичная твер- 
дость возникает в результате взаимодействия между метастабильным це- 
ментитом и специальным карбидом [2]. Было также высказано предпо- 
ложение, что вторичная твердость связана только с образованием спе- 
циальных карбидов [3]. При исследовании анодных осадков, выделенных 


из стали, высокодисперсные фазы не обнаруживаются обычным рентге-. 


ноструктурным методом порошков. Специальные карбиды УС, Мо.С, 
Т1С были найдены этим методом только после отпуска стали выше 600°, 
т. е. после температурного интервала образования вторичной твердости. 


В малоуглеродистой стали (0,1%С) трудно обнаружить цементит при всех. 


температурах отпуска, и было высказано предположение, что в этих ста- 
лях он не возникает [3]. 


В настоящем исследовании для изучения кинетики развития кар-. 


бидов при отпуске легированной стали были применены новые методы 
дифференцированного карбидного анализа, основанные на избиратель- 


\ 


ном химическом растворении карбидов в анодном осадке. Искомые кар- 


биды после химического обособления подвергались химическому и рент- 
геновскому анализам;-.последний был значительно облегчен благодаря 
удалению избытка других фаз. 

Для раздельного определения карбидов были применены два метода 
дифференцированного карбидного анализа: 1) кипячение карбидного 


осадка с соляной кислотой сохраняло в виде осадка специальные карби-_ 
ды ванадия, титана, молибдена и переводило в раствор цементит [4]; 


2) обработка карбидного осадка спиртовым раствором перекиси водорода 
сохраняла в осадке цементит и переводила в раствор специальные карби- 


ды, для полного растворения карбидов титана к реагентам добавлялись | 


фтористые соли [5]. 

Для исследования мы взяли стали, содержащие различные количества 
углерода (0,1--0,8%) и легированные ванадием (в пределах 1,0--2,5%) 
или титаном (0,3--0,5%) или молибденом (1,7%). Термическая обработка` 
производилась в атмосфере аргона, чтобы избежать обезуглероживания 
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на поверхности образцов. Стали, содержащие ванадий, были закалены 
от 1350” (15 мин) в воду; содержащие титан — закаливались от 1350° 
4 час) ка о стали закаливались от 1250—1300° (30 мин) 
в воду. Закаленные образцы подвергались о 
300, 400, 450, 500, 600. 650, 700 и ме ыы т 
Для выделения карбидов образцы анодно растворяли в 1 М КС] с 
добавкой 0,5% лимонной кислоты при низкой плотности тока (0,02— 
0,03 Асм 2) и охлаждении растворов до 0°. После закалки в молибденовых 
и ванадиевых сталях не было первичных карбидов, ав титановых сталях 
сохранилось до 25—50% первичных карбидов титана. 

Во всех сталях магнитным и рент- 
геновским методами был обнаружен 
остаточный аустенит, распадающий- 


ся при 300—400°. 


500 


5/0 & отруска, °С и 0/8 & отпуска, °С 


Рис. 1 Рис. 2 


Рис. 1. Зависимость твердости и количества ванадия, связанного в высокодисперсный 
карбид ванадия, от температуры отпуска и состава стали: 1—0,10% С - 1,48% У -- 
--0,94 % Мп, 2—0,38% С- 2,53% У- 1,98% Мп, 3 — 0,39% С- 1,42% У, 4 — 
0,86% С-Р 0,96% У, 5—0,42% С - 1,55% У + 4,21% Се 
Рис. 2.Зависимость твердости и количества титана, связанного в высокодисперсный кар- 
бид титана, от температуры отпуска и состава стали: 1—0,11% С -- 0,33% Т1, 2— 
0,39% С-Ё 0,35% ТЕ- 1,98% Мп, 8 — 0,53% С- 0,42% Т1 


В сталях, легированных ванадием, найдены после отпуска две фазы: 
Ме.С и УС, в сталях с молибденом — Ме. С и Мо»С, в сталях с титаном — 
Ме.С и Т:С. Наличие цементита в малоуглеродистых сталях с 0,10%С 
было доказано рентгеновским исследованием анодных осадков, очишен- 
ных химическим путем от других карбидов. 

Специальные карбиды ванадия, молибдена и титана возникают в за- 
метных количествах при 450—500°, и их количество непрерывно увели- 
чивается с повышением температуры отпуска. Специальные карбиды этих 
элементов частично растворяются в соляной кислоте. НКислотнораствори- 
‘мую часть (высокодиспереные карбиды) можно рассчитать по разности 
результатов двух методов дифференцированного анализа карбидов. 

При одинаковых условиях опыта количество специальных карбидов, 
перешедших в раствор, зависит от температуры отпуска стали и может 
служить оценкой их дисперсности. 

Наибольшее количество дисперсных карбидов УС и ТС образуется 
при температурах отпуска, вызывающих максимальное вторичное твер- 
дение (рис. 1 и 2). С повышением температуры отпуска в связи с коагуля- 
цией специальных карбидов количество высокодиспереных карбидов 
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уменьшается. В молибденовых сталях максимум вторичной твердости. 
совпал с максимумом количества найденных высокодисперсных карбидов: 
Мо›С только для малоуглеродистой стали (0,1%С) (рис. 3). В условиях 
данных опытов степень дисперсности кислоторастворимых карбидово 
молибдена не соответствовала их оптимальному влиянию на возникнове-. 


ние вторичной твердости для молиб-. 
деновых сталей, содержащих более 
0,20% С. ь 


Большинство данных по опреде- 


лению высокодисперсных специаль- 
ных карбидов в молибденовых, ва-. 
надиевых и титановых сталях пока- 
зало, что вторичная твердость несом-_ 
ненно связана с образованием пос- 
ледних. 

Поведение специальных карбидов: 
(УС, Мо.С и Т:Ю) в этих сталях 
указывает, что максимальная твер- 
дость в стареющих легированных. 
сталях связана с «критической» сте-_ 


е 


Е 

18 
х 
И 


02 о А ое пенью дисперсности специальных 
а Же р 
р. и карбидов. | 
и ыы и АС Цементит в исследованных сталях 
усна, 


обнаружен в метастабильном и ста- 
бильном состояниях. Поведение це- 
ментита зависело от содержания 
ванадия, молибдена и титана в ста- 
ли. Если этих элементов было доста- 
точно, ‘чтобы связать весь углерод. 
стали, то цементит исчезал почти пол- 
ностью при 650°. Если их было недостаточно, то после некоторого раство- 
рения при 550—600° цементит сохранялся в равновесном состоянии © 
карбидами ванадия, молибдена и титана. При 550° обнаруживается не- 
много меньше цементита, чем при более высоких температурах отпуска, 
и на кривых, показывающих развитие цементита (рис. 4—6), появлялся 
отчетливый минимум. Это явление можно объяснить большей раствори- 
мостью цементита в метастабильном состоянии, чем в равновесном; при 
наступлении равновесия некоторые порции цементита выделялись вновь 
из твердого раствора. 

Изменение содержания элементов, связанных в цементит, найденное | 
химическим анализом анодных осадков, а также рентгеноструктурный 
анализ показали, что выделению специальных карбидов во всех исследо- 
ванных сталях предшествует образование метастабильного цементита 
(рис. 4—6), количество которого увеличивается при повышении температу- 
ры отпуска до 400° или, 45С—500°, а затем уменьшается. Эти наблюдения 
совпадают с результатами исследований других авторов [6—8]. 

Вторичная твердость появляется при температурах отпуска, вызываю- 
щих растворение цементита с максимальной скоростью. Количества спе- 
циальных карбидов типа МеС и Ме.С при этом также растут с максималь- 
ной скоростью. Следовательно, возникновение вторичной твердости в 
исследованных сталях происходит в результате перераспределения угле- 
рода между метастабильным цементитом, твердым раствором и специаль- 
ными карбидами МеС и Ме.С в особых условиях развития этого процесса, 
причем метастабильный цементит является обязательным участником при 
возникновении вторичной твердости. 

При помощи дифференцированного карбидного анализа был установ- | 
лен химическии состав карбидов. Оказалось, что титан не входит в состав: 
цементита, ванадий легирует его в пределах 2—3%, а молибден раство- 


Рис. 3. Зависимость твердости и количе- 
ства молибдена, связанного в высокоди- 
сперсный карбид молибдена, от темпе- 
ры отпуска и состава стали: 1— 
0,10% С-Е 1,70% Мо, 2 — 0,23% С- 
1,73% Мо, 3—0,39% С- 1,72% Мо 


Собержение элементов, связанных 6 карбиды, % 
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Рис. 4 Рис. 95 


ис. 4. Зависимость содержания железа и ванадия, связанных в МезС и УС, от темпе- 

атуры отпуска и состава стали: Г и 1 — сталь состава 0,10% С- 1,48% У- 

-0,94% Мо, 17 и 2— сталь состава 0,38% С -- 2,53% У- 1,98% Мп, 11Г и 3 — сталь 

фита 0,39% С -| 1,42% У. Римская нумерация кривых соответствует содержанию 
е, связанного в МезС, арабская нумерация — содержание У, связанного в УС 


1 
ис. 5. Зависимость содержания железа и титана, связанных в МезС и ТС, от темпе- 
с. состава стали: Ти 1 — сталь состава 0,11% С -[ 0,33% Та, Ти? — 
42% ‚39% С- 0,35% ТЕ- 1,98% Мп, 1/Ги 3 — сталь состава 0,53% - 
›42% 11. Римская нумерация кривых соответствует содержанию Ге, связанного в 
МезС, арабская нумерация — содержанию Т1, связанного в Т!С 


яется в переменных количествах (2--13%) в зависимости от темпе- 
атуры отпуска. Наименьшее количество молибдена растворяется в 
метастабильном цементите в ин- 
тервале температур отпуска 


550-=600°, 


Рис. 6. Зависимость содержания же- 
леза и молибдена, связанных с МезС 
и Мо.С, от температуры отпуска и 
состава стали: Ги 1 — сталь состава 
0,10% С -Г 1,70% Мо, 11, 8 иа- 
сталь состава 0,23% С - 1,74% Мо, 
ПТ,3 и б—сталь состава 0,39% С + 
--1,72% Мо. Римская нумерация кри- 
вых соответствует содержанию Ге, 
связанного в МезС, арабская ну- 
мерация — содержанию Мо, связан- 
ного в Мо-С, буквенные обозначе- 
ния кривых — содержанию Мо, свя- 
занного в МезС 


Химический анализ 0бо0соб- 
ленных карбидов выяснил, что 
карбиды ванадия и титана со0- 
вершенно не содержат железа. 
Карбид ванадия может раство- 
70 На 20 рять значительные количества 

и хрома (до 50%). 
При помощи дифференцированного карбидного анализа была ис- 
одована сталь, содержащая 0,40% С, 1,55% У, 4,21% Сет. В этой стали 
и отпуске возникали три карбида: Ме.С, МеС и Ме,С.. Тригональный 


содержание элементав, сбязанных 8 карбиды, % 
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карбид хрома появлялся в незначительных количествах при высоки 
температурах отпуска (600—650°). Кинетика развития цементита и 
циального карбида ванадия мало отличалась от таковой в сталях, н 
содержащих хрома. В этой стали не наблюдали возникновения вторич 
ной твердости. Возможно, что такое поведение стали было связано с © 
ставом карбида ванадия, ‘который содержал до 50% Сг (состав карбидс 
влияет на связь карбида с твердым раствором). 5 

Кроме фазового состава, специально исследовалось изменение сте 
пени диспероности цементита и специальных карбидов на осадках, под 
вергнутых избирательной химической обработке. Степень дисперсноет. 
определялась по размытости линий на дебаеграммах. Изменение диспер 
сности цементита хорошо улавливается по размытости интерференции © 
плоскостей (121) и (210), а также (113) и (122). При наличии высокодиспере 
ного цементита интерференции от плоскостей (121), (210), (113) и (122 
сливаются, а в коагулированных фазах они разделяются. Способность ! 
коагуляции зависит от содержания углерода и легирующих элементов 
Показательно в этом отношении изменение дисперсности цементита в мо 
либденовых сталях. В стали, содержащей 0,1% Си1,7% Мо, цементи 
после отпуска при 300° очень дисперсен, на что указывает размытосл 
линий на рентгенограммах. Начало раздвоения линий, отвечающих от 
ражениям от плоскостей (121) и (210), начинается при отпуске свыш 
500°. Наибольшая степень коагуляции цементита достигается после от 
пуска при 525°. Начиная с отпуска при 550°, размытость линий увеличи 
вается, что указывает на растворение цементита. 

Раздвоение линий, отвечающих интерференциям от плоскостей (124 
и (210), при рентгенографировании цементита стали, содержащей 0,23% ( 
и 1,7% Мо, начинается при отпуске свыше 525°. Четкость линий уве 
личивается вплоть до температуры отпуска 700°, что указывает на пое 
тепенное увеличение средних размеров частиц цементита. 

В стали, содержащей 0,39% Си 0,7% Мо, степень коагуляции цемен 
тита, отвечающая началу раздвоения линий, соответствующих интерфе 
ренциям от плоскостей (121) и (210), наступает после отпуска при 500° 
Средние размеры частиц непрерывно возрастают при повышении темпе 
ратуры отпуска от 300 до 700°. ? 

Постепенное увеличение средних размеров частиц цементита при 
повышении температуры отпуска наблюдалось также в стали, содержа 
щей 0,39% Си 1,42% У, а также в титанистых сталях состава: 0,39%. 
и 0,35% 1 и:0,53% Си 0,42% Та. 

В ванадиевых и титанистых сталях степень коагуляции поме 
отвечающая началу раздвоения линий, соответствующих интерференциям 
от плоскостей (121) и (210), наступает при 450°. Следовательно, в эти» 
сталях коагуляция цементита происходит быстрее, чем в бот: 0 
стали. Такое различие в поведении цементита в разных легированных ста 
лях связано с процессами распределения легирующих элементов межд) 
цементитом и твердым раствором. 
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Ю. С. ТЕРМИНАСОВ, А. Г. ЯХОНТОВ и А. В. ПОЛТАВСКИЙ 


РЕНТГЕНОГРАФИЧЕСКОЕ ИССЛЕДОВАНИЕ КАЧЕСТВА 
ПОВЕРХНОСТИ МЕТАЛЛОВ, ОБРАБОТАННЫХ ШЛИФОВАНИЕМ 
И ТОНКИМ ТОЧЕНИЕМ 


Шлифование и тонкое точение являются заключительными операция- 

и при обработке ответственных деталей. Эти методы обработки создают 
пределенное качество поверхностного слоя детали, которое обусловли- 
ет его эксплуатационные свойства. Качество поверхностного слоя во 
ногом зависит от условий обработки, т. е. от технологических режимов 
озания. 
_В настоящей работе описываются результаты исследования состояния 
оверхностного слоя рентгенографическим методом и методом микро- 
зердости. Этими методами мы изучали зависимость упрочнения поверх- 
остного слоя от технологических режимов обработки. При этом опре- 
лялась интенсивность наклепа на поверхности металла, а также распре- 
ление наклепна в толще поверхностного слоя. Степень упрочнения оце- 
лвалась по данным микротвердости и по данным рентгенографического 
следования кристаллитных и элементарных искажений, проявляющих- 
+ в расширении и ослаблении интерференционных линий. Эти искажения 
основном и обусловливают упрочнение металла при фезании. 

Методика эксперимента и обработки экспериментальных данных, 
›лученных как при шлифовании образцов, так и при тонком точении их, 
ла одинаковой. Для исследования искажений, возникающих в процес- 
‚ шлифования, были выбраны сталь УЗ и техническое железо; в слу- 
е тонкого точения — Ст. 40. Было изучено 90 различных производст- 
нных режимов шлифования и 24 режима тонкого точения, которые оп- 
деляются сочетанием различных факторов обработки: глубины ре- 
ния, скорости резания, скорости вращения детали и скорости подачи. 

Незначительные различия по глубине резания между шлифованием 
тонким точением дают возможность предполагать, что изменения в 
верхностном слое при тонком точении должны быть близкими к из- 
›нениям, вызванным в структуре металла шлифованием. Наши исследо- 
ния подтвердили это предположение. И в результате шлифования и в 
‚зультате точения происходит упрочнение поверхностного слоя металла, 
чем свидетельствует увеличение микротвердости на 30-—70% в зави- 
мости от режимов обработки. При этом происходит увеличение шири- 
м линии рентгенограммы на 100—200% и уменьшение относительнои 
чтенсивности интерференционных линий на 40-76%. 

Можно предполагать, что упрочнение металла, оцениваемое по изме” 
нию микротвердости, обусловливается в основном элементарными иска- 
эзниями атомной кристаллической решетки, связанными с0 смещениями 
нтров колебания атомов из узлов пространственнои решетки, и р 
аллитными искажениями решетки, связанными с измельчением и дефор- 
щией блоков. В результате настоящего исследования были установлены 
висимости изменений искажений атомной кристаллической решетки от 
‚менения режимов шлифования и тонкого точения. Мы остановимся 
лько на результатах сравнения этих зависимостей. ц. 
Наибольший рост кристаллитных искажении при шлифовании на 
Заказ 470 а 
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блюдается в интервале малых глубин резания (5--25 р). При увеличена 
глубины резания рост кристаллитных искажений замедляется, а пр 
глубине резания 50--—75 р намечается тенденция к насыщению. В област 
тонкого точения изменения глубины резания в 5—6 раз не приводят 1 
росту кристаллитных искажений. 4 
Аналогичный характер имеют изменения интенсивности интерферен 
ционной линии, характеризующие возрастание элементарных искажени: 
атомной решетки с увеличением глубины резания. Такой характер изме 
нений можно объяснить, исходя из экспериментальных и теоретически: 
данных о связи глубины резания с толщиной стружки [1]. у ^ 
С увеличением глубины резания возрастает толщина снимаемой струж 
ки. При этом возрастают деформирующие усилия, в большей степен: 
деформируются и дробятся блоки и соответственно в большей мере иска 
жается атомная кристаллическая решетка в субмикроскопических объе 
мах. 2 
Стабилизация искажений решетки может происходить в результа 
разупрочняющего действия тепла, выделяющегося при резании в боль 
том количестве, а также в результате снижения роста деформирующи 
усилий с ростом глубины резания. На основании сравнения двух различ 
ных методов резания металлов — шлифования и тонкого точения —можи 
преднолагать, что степень упрочнения поверхностного слоя металла пр 
обработке различными методами можно регулировать изменением толщин! 
снимаемой стружки. 
На рис. 1 предетавлен график зависимости ширины линии рентгенс 
граммы от скорости резания. Этот график свидетельствует о том, что ско 
рость резания в малой степени влияет на кристаллитные искажения 
Аналогичную зависимость можно наблюдать и для элементарных искаже! 
ний атомной кристаллической решетки. 


у 


Вим. 


Шрифобание 


46 15 1900 3009 
Скорость резания, м мин”! 


Рис. 1. Зависимость ширины интерференционной 
линии Ко, ОТ скорости резания 


Скорость резания в меньшей степени влияет на степень упрочнени 
поверхностного слоя при обработке резанием. К 

При обработке металлов скоростным шлифованием, как правило, п 
лучается снижение искажений атомной кристаллической решетки по сра 
нению с обычным шлифованием. На основании сравнения скоростного. 
обычного шлифований можно сказать, что при скоростном шлифовани) 
являющемся более производительным методом, в меньшей степени дефо! 
мируется кристаллическая решетка поверхностного слоя, чем при обы 
ном шлифовании. Это можно объяснить значительным выделением тепз 
в`области плоскостей скольжения, которое ведет к разупрочнению м 
талла [2], а также уменьшением толщины стружки, снимаемой абрази 
ным зерном при увеличении скорости шлифования [1]. | 

Влияние подачи на качество поверхности как в случае шлифовани 
так и в случае тонкого точения сложно: при одних режимах увеличени 
подачи ведет к росту искажения, при других — к их енятию. 
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Подача в значительной степени влияет на толщину снимаемой струж- 
Однако при увеличении скорости подачи возрастает и выделяется 
льшое количество тепла. В конкретных случаях обработки состояние 
верхностного слоя будет обусловливаться результирующим действием 
их двух факторов. | 1 
На рис. 2 представлена зависимость ширины интерференционной ‘ли- 
и от глубины шлифования для различных скоростей продольной? по- 
чи: при переходе от скорости 1 ммин * (кривая 1) к 3,75 м мин`* (кривая 
ширина линии и, следовательно, кристал- Но УЕ, 
ные искажения вначале возрастают (кри- зли оБнуеЬем 
2), а затем падают (кривая 3). Это 28 [. 
кение кристаллитных искажений при пе- 
оде от скорости подачи в 1,88 м мин! ы 
ривая 2) к скорости в 3,75 м мин" можно 24 
яснить разупрочняющим действием выде- - 
ощегося тепла при повышенных скоростях 22| 
одольной подачи. в Н 20 
Распределение искажений атомной решетки 
глубине в поверхностном слое обработан- #9 
х металлов определялось также двумя 
тодами: рентгенографическим и методом 
кротвердости. С этой целью производи- 

сь многократное электрохимическое страв- рис. 2 зависимость. ши- 
вание поверхностных слоев, причем после рины интерференционной 
ждого стравливания поверхностный слой линии Ко, от глубины 


И #9. 
Глубина шлифования, д 


двергался исследованию. | шлифования при различ- 
Распределение накле В =. . ных скоростях продольной 
аспред лепа толще поверх а А ны маи 
стного слоя, определенное рентгенографи- 2 — 1,88 ‘м мине, 8—1 
ским методом и методом микротвердости, не 3,75 м мини и. 


еет принципиальных отличий. Однако 

тод микротвердости менее чувствителен, и расхождения в определении 
лщины деформированного поверхностного слоя могут достигать боль- 
тх значения — 50% и более. 

В результате исследования было установлено, что распределение кри- 
аллитных искажений имеет одинаковый характер с распределением эле- 
нтарных искажений атомной решетки в поверхностном слое. Можно ска- 
ть, что при шлифовании и точении сталей и железа в металле, в резуль- 
те деформации и дробления блоков, одновременно возникают кристал- 
тные и элементарные искажения атомной кристаллической решетки. 
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Глубина наклепа, ‚с 
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Глубина резания, д Е 


Рис. 3. Зависимость изменения глубины 
наклепа от глубины резания 


Глубина наклепа после тонкого точения больше, чем после шлифова- 
я. В случае шлифования поверхностная зона металла, имеющего 
каженную структуру, достигает толщины 120 р, а в случае тонкого 
чения — около 200 р и больше. 
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На рис. 3 представлена зависимость изменения глубины наклепа ‹ 
глубины резания. На основании сравнения этих данных и результат“ 
исследования зависимости кристаллитных искажений от глубины рез 
ния можно предполагать, что толщина слоя, упрочненного в результа 
резания, почти линейно связана с максимальным упрочнением на повер 
ности металла. | 

Особенно это заметно в интервале малых и средних глубин резани 
В области больших глубин резания 100--300 р, когда происходит стаб 
лизация искажений на поверхности металла, наблюдается некоторое во 
растание толщины наклепанного слоя с увеличением глубины резани 
Это объясняется изменением характера распределения искажений ато 
ной кристаллической решетки в толще металла при увеличении глуб 
резания: при малых глубинах резания в распределении этих искажени 
в поверхностном слое имеется резкий переход от максимально искаже: 
ного слоя к недеформированному металлу; при переходе к ббльшим гл 
бинам резания наблюдается более постепенный переход от максималь 
искаженного металла к недеформированному. 

На основании результатов сравнения двух работ можно сделать сл 
дующий вывод: при обработке металлов шлифованием и тонким точение 
степень и толщину упрочненного поверхностного слоя детали можно р 
гулировать изменением глубины резания. 
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Д. И. ЛАЙНЕР и Е. И. КРУПНИКОВА 


'ХАНИЗМ ВЛИЯНИЯ МАЛЫХ ДОБАВОК НА ОБРАЗОВАНИЕ 
’ТЕКСТУР РЕКРИСГАЛЛИЗАЦИИ МЕТАЛЛОВ И СПЛАВОВ 


ы 
Изделия и полуфабрикаты из металлов и сплавов всегда в той или 
ой степени обладают анизотропией физических и механических свойств. 
чизотропия свойств часто достигает таких размеров, что заставляет счи- 
ться с этим явлением как конструкторов, так и технологов. 
`Конструкторам приходится считаться с этим явлением потому, что в 
оих расчетах они обязаны учитывать наличие минимума свойств в ка- 
м-то направлении. В этом отношении заслуживают внимания те пред- 
жения А. В. Степанова, которые сводятся к наиболее эффективному ис- 
льзованию материалов путем нагружения их в направлении максималь- 
[х значений свойств. Для наиболее выгодного использования материалов, 
также в некоторых случаях для получения магнитных материалов. 
до стремиться к созданию максимальной анизотропии свойств. 
Технологам приходится считаться с явлением анизотропии механических 
ойств в особенности тогда, когда металлические листы или ленты пред- 
значены для глубокой вытяжки. В этом случае наличие анизотропии в 
кристаллизованном материале приводит к получению деталей с волно- 
разным ободком, что обычно называют фестонами, ушами, языками 
г. д. Такое явление приводит к усложнению технологического процесса 
вызывает лишний расход металла. 

Если у монокристаллов анизотропия свойств обусловлена самой при- 
дой кристаллического тела, то в поликристаллическом теле анизотропия 
ойств представляет собой функцию совершенства преимущественной 
иентировки (текстуры). 

Задачей настоящей работы было изыскание методов, при помощи ко- 
рых можно воздействовать на образование текстур рекристаллизации.. 

Из литературных данных по этому вопросу следует, что для создапия 
кристаллизованного материала © изотропными своиствами и дез- 
иентированной структурой рекомендуется обычно соблюдать следую- 
е режимы технологического процесса: 

а) минимальная степень деформации между отжигами, 6) оптимальные 
повия отжига (температура отжига и время выдержки), в) прокатка с 
менением направления заправки металла в валки. 

Литературные данные о влиянии малых добавок на преимущественную 
иентировку крайне скудны. 

Мы исследовали влияние большого числа добавок в различных кон- 
нтрациях на образование текстур деформации и рекристаллизации 
юминия, меди, никеля и мельхиора. В качестве исходных материалов 
именялись металлы высокой чистоты, а условия плавки обеспечивали 
сранение этой чистоты. 

Исследования проводились рентгенографическим методом с построе- 
ом полюсных фигур, методом определения анизотропии упругих и 
канических свойств путем испытания образцов, различно ориентиро- 
ных по отношению к направлению прокатки, и весьма наглядным ме- 
ом определения фестонистости на колпачках при глубокой вытяжке. 
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Большой экспериментальный материал показал, что малые добавк 
не оказывая влияния на образование текстур деформации, существен 
влиют на образование текстур рекристаллизации со всеми вытекающ 
из этого последствиями. Аналогичные факты отмечались в литературе } 
ранее. Однако систематических исследований и практических рекомее 
даций о целесообразности введения тех или иных добавок в определ 
ный металл или сплав не было. | 

Обычно авторы ограничивались по этому поводу лишь самыми общим 
замечаниями. . 

Мы установили полезное влияние добавок кремния к мельхиору, сур 
мы к меди, кальция к никелю, цинка к алюминию. Эти добавки, как | 
некоторые другие, в`определенных концентрациях способствуют щ 
лучению металлического проката в рекристаллизованном состоянии с Д 
зориентированной структурой, а анизотропия механических свойет 
такого материала очень мала или полностью отсутствует. Некоторые и 
полученных результатов были нами проверены в заводских условиях. 
дали большой эффект. 

Мы представляем себе механизм влияния малых добавок на образова 
ние текстур рекристаллизации следующим образом. Из принципа Гиббса — 
Кюри — Вульфа вытекает, что изменением поверхностной энергии отделе 
ных граней можно изменить направление развития ‘кристаллов. ? 

Ряд работ по кристаллизации из водных растворов показывает, чт 
весьма малые добавки оказывают решающее влияние на форму образую 
щихся кристаллов. Механизм этого влияния можно себе представить сле 
дующим образом: при отжиге поверхностно-активные горофильные до 
бавки адсорбируются в соответствии с прийципом Гиббса — Кюри. 
Вульфа и со структурным соответствием на определенных гранях зароды 
шей, получаемых при рекристаллизации. Это приводит к торможение 
роста кристаллов в этих направлениях, и, следовательно, создаюте; 
возможности развития кристалла в других направлениях; в результат 
возникает дезориентированная структура и создается материал с изо 
тропными свойствами. 5% 

Таким образом, добавки должны отвечать следующим требованиям 

1. Добавки должны быть поверхностно активными по отношению | 
основному металлу или сплаву; в противном случае не произойдет ад 
сорбции добавок на гранях кристалла при отжиге. 

2. Добавки не должны быть изоморфны с основой металла или спла 
ва: в случае изоморфизма может произойти равномерная адсорбция пи 
всем граням зародыша и тогда будет иметь место измельчение структуре 
при сохранении габитуса. | 

3. Добавки должны входить в твердый раствор: если добавки не на 
ходятся в твердом растворе, а образуют механическую смесь, то при отжи 
ге произойдет обычная коагуляция. г. 

4. Структурное соответствие является обязательным условием воздей 
ствия добавок на образование текстур рекристаллизации; в зависимост 
от величины этого соответствия добавки могут привести или к ослабление 
текстур ‘рекристаллизации, или к их усилению. :. 

Высказанные соображения подтверждены многочисленными исследо 
ваниями и заводскими испытаниями. 
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| НА ПЛАСТИЧЕСКИ ДЕФОРМИРОВАННЫЕ МЕТАЛЛЫ 


. 
° За последние годы появилось большое число работ, посвященных 


ентгенографическому исследованию пластической деформации металлов. 
Однако работ, в которых бы изучалась термическая устойчивость тех 
скажений, которые получает в процессе пластической деформации атом- 
ая кристаллическая решетка, имеется очень мало. 

Данная работа посвящена рентгенографическому исследованию ме- 
анизма термической устойчивости кристаллитных и элементарных ис- 
жений в пластически деформированных металлах. 


Материалы и методика эксперимента 


Материал. В качестве материала для исследования были выбра- 
и сталь Ст.40, алюминий и латунь ЛС59-1. Образцы из стали, ла- 
ни и алюминия представляли собой цилиндрики высотой 15 мми ф 10 мм. 

’Для снятия наклепа, возникшего в процессе изготовления образцов, 
оизводился их отжиг в вакуумной печи. После отжига и рентгеногра- 
ческого контроля качества отжига образцы подвергались деформации 
‹атия на 60-тонном прессе Амслера. р 

Деформирование образцов при комнатной 
омпературе. Были выбраны следующие степени деформации: 
для стали — 3, 6, 12, 24, 48, 66%, 6) для латуни — 3, 6, 12, 24, 36%, 
для алюминия — 80%. 

Для соблюдения одинаковых условий при сжатии всех образцов, 
ключающих перекосы их в процессе деформации, а также обеспечиваю- 
лх равномерное сжатие, были применены специальные приспособления. 
вномерная деформация обеспечивалась тщательной установкой 0б- 
зца в машине и наличием опорной планки со сферическим шарниром, 
возможность точно выдерживать высоту образца в соответствии с задан- 
й деформацией обеспечивалась применением специально сконстру- 
ованного индикатора со звонковой сигнализацией, представлявшего 
бой раздвижное приспособление, устанавливаемое в соответствии с ко- 
чной высотой образца; блок-контакты, укрепленные на ножках этого 
испособления, замыкали цепь электрозвонка при достижении заданной 
пени деформации. Степень деформации определялась по усадке вдоль 
л деформации. р 

Термическая обработка пластически дефор- 
хрованных образцов. Температурный отпуск всех деформи- 
ванных образцов происходил в вакуумной печи при загрузке их в за- 
нее подготовленную печь. Это мы смогли осуществить благодаря при- 
нению специально сконструированного загрузочного вакуумного И 
‚ Устройство фланца позволяло проводить загрузку образцов из об- 
ти низких температур в область высоких температур в вакууме. 
Температура отжига образцов регистрировалась при помощи хромель- 


юмелевой термопары. 
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Были выбраны следующие режимы термического воздействия на пл 
тически деформированные образцы при различной продолжительност: 
отжига: сталь Ст. 40 при температурах 400--700°; латунь Л(059-1 пр 
150 ---300°, алюминий при 50--325°. 

Рентгенографирование образцов. Рентгенографи- 
рование образцов производилось по методу обратной съемки в камере 
КРОС с секторной кассетой. | 

Для рентгенографирования образцов стали была использована рент- 
геновская трубка БСВ-4 с кобальтовым анодом, а для рентгенографиро- 
вания алюминия и латуни — БСВЛ с медным анодом. Это позволял 
получать для стали интерференционные линии (310) и (220), для алюми: 
ния (511) и (422), для латуни (420) и (331). 

Специальное приспособление позволяло рентгенографировать обра- 
зец всегда в одной и той же точке, лежащей на образующей. Условия 
рентгенографирования и фотообработки для всех образцов соблюдались 
строго одинаковыми. 

Фотометрирование рентгенограмм и обработ- 
ка микрофотограмм. Фотометрирование всех полученных 
рентгенограмм производилось при помощи микрофотометра МФ-2. 
При этом использовалось дефокусирование изображения интерференцион: 
ной линии в плоскости измерительной щели микрофотометра. Ширина 
интерференционной линии измерялась отношениием площади микрофото- 
метрической кривой к высоте этой кривой и таким способом оценивались 
кристаллитные искажения. | 

Элементарные искажения атомной кристаллической решетки оцени“ 
вались отношением интенсивности максимума интерференционной ли- 
нии высшего порядка к интенсивности фона в области небольших углов 
скольжения рентгеновых лучей, где почернение наибольшее. | 

Кроме того, изменение интенсивности интерференционных линий оп- 
ределялось методами сравнения площадей, ограниченных фотометри- 
ческими кривыми, методом сравнения интенсивности линии © интенси 
ностью фона в области углов отражения, равных 75°. й 


Результаты эксперимента и их обсуждение 


Сталь Ст.40. Для того чтобы проследить влияние времени отжига 
при заданной температуре на механизм восстановления атомной решетки 
образцов стали для различных степеней деформации, мы отжигали образцы 
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Рис. 1. Зависимость полуширины Ко, интерференцион- 

нои линии (310) от времени отжига для различных 

степеней деформации образцов стали Ст.40 при тем- 
пературе отжига 400° 


партиями по шесть штук. В каждой партии были представлены все сле. 
пени деформации. Таким методом производились исследования для всех 
выбранных температур (400, 500, 600 и 700°) 
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Та рис. 1 графически представлена зависимость полуширины интер- 
ционной линии (310) от времени отжига для различных степеней 
рмации образцов Ст. 40 при температуре отжига 400°, а на рис. 2 — 
симость отношения /(310)(/фон ОТ времени отжига при тех же степенях 
ормации и температуре отжига. 


Рис. 2. Зависимость от- 
ношения (зло) / фон от 


времени отжига для раз- 
личных степеней а 
мации образцов стали 
Ст. 40 при температуре 
отжига 400° 


Время отжига, час 


медляется и, начиная с некоторого времени, оставшиеся искажения ста- 
лизуются. С увеличением степени деформации скорость снятия иска- 
эний возрастает. Об этом свидетельствует наклон кривой в области, 
ответствующей начальному периоду отжига. Общий же характер из- 
нения кристаллитных и элементар- , 

1х искажений остается одинаковым биу (фон 

я образцов, имеющих разную 
личину деформации. 

Отжиг пластически деформиро- 
нных образцов при более высо- 
х температурах вызывает более 
тенсивное снижение кристаллит- 
х и элементарных искажении. 
чти полное расщепление А„-дуб- 
та линии (310) наблюдается после 
-минутного нагрева образцов при 
мпературе 500°. Как показывает 
счет, в результате отжига пласти- 
‘ки деформированных образцов 
ли при этой температуре кри- 
'ллитные искажения снимаются 
зреднем на 90%, а элементарные 

60%. 

Изменение отношения /(з1о)//фон Время отжига, час 
времени отжига при температуре у ай 
Е Е 
в" Розов а Пора А 600° для различных степеней 
Е. 5. - деформации образцов стали Ст. 40 
Характер изменений, наблюдав- 
йся для деформаций 24-66%, от- и 
чается от изменений при деформациях 3--12% лишь тем, что для 
соких степеней деформации на процессе освобождения решетки от ос- 
очных искажений накладывается начавшийся процесс рекристаллиза- 


и, 
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Латунь Л 059-1. Пластически деформированные_ образцы ла 
туни были подвергнуты температурному воздействию, начиная с тем 
пературы 150°. | 109 

Как видно из рис. 4 и 5, уже после 30-минутного нагрева при данно: 
температуре ширина линии (420) значительно уменьшилась, а интенсив 
ность ее возросла. Для всех образцов, независимо от степени деформ 
ции, наблюдалась та же самая картина. 2% 

Отжиг образцов латуни при температурах 200, 250 и 300° привел 
более интенсивному снятию кристаллитных и элементарных искажени 
в пластически деформированной латуни. При этом с увеличением степени 
искаженности атомной решетки увеличивается скорость ее восстановле- 
ния при той же самой температуре. 


16 


Полуширина линии Ко, ПИ 


бремя отжига, час, 


Рис. 4. Зависимость полуширины К»« интерфе- 

ренционной линии (420) от времени при темпера- 

туре отжига 150° для различных степеней 
деформации образцов латуни ЛС59-1 


бремя отжига. час. 


Рис. 51 Зависимость отношения интенсивностей 

1 (420) /Тфон ЭТ времени при температуре отжига 

150° для различных степеней деформации образ- 
цов латуни ЛС59-1 


Для полного снятия искажений атомной решетки необходимо произ: 
вести отжиг при температуре 250°. 

При температуре отжига 300° отчетливо наблюдается процесс рекри 
оталлизации пластически деформированной латуни, который охваты 
вает образцы, деформированные при всех примененных нами стененя? 
деформации. 

ь РВ юминий. Нагрев образцов алюминия был начат с 50°. Выдерж 
‘а ооразцов при данной температуре в течение 127 час привела к снятик 
кристаллитных искажений лишь на25%. Никакого изменения интенсив 
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ти линии (511) при данных условиях температурного воздействия 
наружено не было. Не нарушает элементарных искажений и от- 
при 100°, однако кристаллитные искажения при данной температуре 
имаются заметно быстрее, чем при температуре нагрева 50°. Выдержка 
течение 4( мин при данной температуре снижает кристаллитные иска- 
ния на 47—50%. Отжиг при 130° в течение 25 час приводит к снятию 
исталлитных искажений на 75—78%. При этой же температуре начи- 
тся снятие элементарных искажений, но в очень небольшой степени — 
ределах 10—15%. 

| Отжиг при температуре 150°в течение 1,5 час приводит к полному сня- 
ию кристаллитных искажений. Элементарные искажения при этих же 
словиях уменьшаются в среднем на 30—35%. 

_ При температуре отжига 210° элементарные искажения оказываются 
нятыми на 52—55%. 

_ Общий характер закономерностей, наблюдающийся в процессе отжига 
ри данной температуре, остается прежним, однако скорость изменения 
остояния атомной решетки пластически деформированного металла и 
еличина изменений остаточных искажений значительно больше, чем 
ля более низких температур. При отжиге при 250, 300 и 325° имеет мес- 
0 чрезвычайно быстрое снятие кристаллитных искажений, а восстанов- 
ение атомной решетки происходит в первые же периоды нагрева. 

_ При температуре отжига 250? величина элементарных искажений сос- 
авляет 73—75%. Начиная с температуры, равной 300°, наблюдается ре- 
ристаллизация пластически деформированных образцов алюминия. 


Выводы 


1. Под температурным воздействием процесс снятия искажений 
томной кристаллической решетки протекает неравномерно. Снятие кри- 
галлитных и элементарных искажений протекает наиболее интенсивно 
первые моменты этого воздействия. С течением времени процесс зату- 
ает, и оставшиеся искажения стабилизуются. 

2. Характер снятия обоих видов искажений в значительной мере за- 
исит от степени искаженности атомной решетки: чем больше искаженность 
ешетки, тем с большей скоростью протекает процесс восстановления ре- 
етки. 

3. Для практических целей можно указать минимальные температуру 
время отжига, при которых может быть осуществлено восстановление 
гомной решетки металла: для стали Ст. 40 это соответствует температуре 
)0° в течение 1 час 20 мин, для латуни — 250° в течение 2,5 час и для 
пюминия, — 350° в течение 1,5 час. 

4. Для всех исследованных металлов процессу рекристаллизации пред- 
ествует полное снятие кристаллитных искажений и значительное сня- 
те элементарных искажений. 

5. Усовершенствованная нами методика нагрева образцов в вакууме 
эзволяет помещать обжигаемые образцы в вакуумную печь при уста- 
эвившейся температуре без нарушения вакуума. 
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ОСТАТОЧНЫЕ НАПРЯЖЕНИЯ ПОСЛЕ ШЛИФОВАНИЯ МЕТАЛЛО! 


дование напряженного состояния поверхностного слоя может дать важ- 
ные сведения для выяснения природы и построения теории процесса шл 
фования. Однако в настоящее время остаточные напряжения после шли: 
фования изучены недостаточно. Это ‘следует из большого разнообразия 
в результатах, полученных разными исследователями, и отсутствия еди- 
ного мнения о природе остаточных напряжений. $ 

Л. А. 1ликман, В.А. Степанов и Т. П. Санфирова [1, 2] после шлифо- 
вания стали Ст.20 и ЭЖ2 обнаружили в поверхностном слое растяги- 
вающие остаточные напряжения. Они считают, что основная причина. 
возникновения остаточных напряжений после шлифования — высок 
локальный нагрев поверхностного слоя. Дополнительное влияние на 
возникновение этих напряжений могут оказать объемные изменения, 
вызванные фазовыми превращениями. > Ее 

Необходимо отметить, что подобное объяснение природы остаточных. 
напряжений после шлифования является наиболее распространенным. _ 

Растягивающие напряжения после шлифования наблюдались Алме’ 
ном [3] в отожженной пружинной стали, а также Фришем и Томсеном [4]. 
в малоуглеродистой стали ЗАЕЛО 0. | 

Б. М. Ровинский [5] обнаружил растягивающие напряжения в алю- 
минии и некоторых других металлах после шлифования вручную на шли-| 
фовальных бумагах. По его мнению, эти напряжения определяются ха- 
рактером пластической деформации — ее неоднородностью по глубин 
и направлению, но не температурными процессами. | 

Растягивающие напряжения в поверхностном слое обнаружены Лет- 
нером и Шнайдером [6] после шлифования марганцовистой инструмен- 
тальной стали. Они утверждают, что остаточные напряжения нельзя счи- 
тать. обусловленными исключительно термическим действием и не учи 
тывать механического фактора. 

Настоящая работа посвящена количественному рентгенографическому. 
исследованию влияния процесса шлифования на возникновение остаточ». 
ных напряжений. 3 

Изучение напряженного состояния проводилось в основном на армко- 
железе, шлифованном водостойкой шлифовальной бумагой КЗ-100. Об- 
разцы шлифовались на специально сконструированном для этой цели. 
станке. При помощи этого станка выполнялось как «направленное» шли- 
фование, при котором следы на обработанной поверхности параллельны, 
друг другу, так и «ненаправленное», при котором нет преимущественного. 
направления шлифования. Скорость шлифования варъировалась в пре 
делах 0,3 42 м мин *, поджим образцов к абразиву изменялся в пределах. 
1,3-5,2 кг см 2. Шлифование при скоростях 200 1400 м мин" осуществ-. 
лялось на специальном приспособлении в виде круга диаметром 200 мм. 
с укрепленной на нем шлифовальной бумагой. 

Изменяя в указанных выше пределах скорость шлифования и величи- 
ну поджима, можно проводить шлифование как без заметного нагрева. 
образца (малые скорость шлифования и поджим), так и с нагревом его. 
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Кроме того, армко-железо шлифовалось на плоскошлифовальном 
нке кругом 960СМ. ВК. | 

Остаточные напряжения после шлифования определялись рентгено- 
афически по методу обратной съемки на излучении Со-А’„ с эталоном. 
„Для построения эпюры остаточных напряжений со шлифованной по- 
хности удалялись слои металла. Равномерное снятие слоев обеспе- 
ивалось электрополировкой в серно-фосфорно-хромовом электроли- 
е. Предварительно было установлено, что подобная электрополировка 
‚ приводит к возникновению дополнительных напряжений в поверх- 
остном слое. ‚Гощина удаленного слоя после электрополировки контро- 
ровалась на горизонтальном оптиметре Цейсса с точностью не ниже 1 п. 


ис. 1. Кривые распределения остаточных напря- 
кений в поверхностном слое образца армко- 
келеза после направленного шлифования на 
тлифовальной бумаге: 1 — вдоль направления 
плифования, 2 — поперек направления шли- 


И) 
| фования ПЕЙ ИТ ЗРЯ 


в. Расстояние т поберхности, и 


Все полученные нами рентгенограммы фотометрировались, и прово- 
илось графическое разделение К „-дублета. по способу, описанному Ре- 
ингером [7]. Подобная обработка, помимо определения полуширины диф- 
ракционных линий, необходимой для измерения напряжений П рода, 
озволяет точнее определить положение максимума для размытых ли- 
ий и, следовательно, повысить точность измерения напряжений | рода. 
° После шлифования армко-железа на шлифовальных бумагах были 
бнаружены высокие сжимающие напряжения, которые распростра- 
яются на глубину порядка 30 р. При шлифовании со скоростями 0,3- 
—42 м мин\" сумма главных напряжений на поверхности достига- 
а 45 кг мм ®. На рис. 1 приведены кривые 
аспределения в поверхностных слоях рений \ 
бразца остаточных напряжений после 
аправленного шлифования со скоростью 


о 


„3 м мин 1 и поджимом 1,3 кг см ?. 


6, леми 

30 37, 

20 

0 

0 
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ы ы Е Расстояние о поверхности, Росстояние от. поверхности, и 
Рис. 3 Рис, 2 


ис. 2. То же, что на рис. 1, но в случае шлифования образца на плоскошлифовальном 
станке кругом 960СМ:К 


ис. 3. Кривые распределения остаточных напряжений 11 рода в поверхностных слоях 
бразца после шлифования армко-железа со скоростью: а—5 ммин-!, б — 650 м мин 


8 3 3 

Увеличение скорости шлифования в пределах 200--1400 м мин ' не 
зменило характера распределения остаточных напряжении, а привело 
ишь к уменьшению их абсолютной величины до 20 кг см * 

Эпюры остаточных напряжений после направленного и ненаправлен- 
ого шлифования существенно не различаются. | 

После шлифования на шлифовальных бумагах технически чистого алю- 
иния мы также наблюдали сжимающие напряжения. 

В поверхностном слое армко-железа, шлифованного на плоскошли- 
овальном станке кругом 960 СМ. В при режиме: скорость круга (лине?- 
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ная) 1800 м мин`1, скорость стола 2 ммин *, поперечная подача0,005 м 
обнаружены значительные растягивающие напряжения (рис. 2). Эти на 
пряжения распространяются на глубину порядка 150 №. Остаточные на 
пряжения вдоль и поперек направления шлифования заметно различаются 
по абсолютной величине. Из рис. 1 видно, что при шлифовании на бумаги 
также намечается подобное различие, однако в этом случае оно — поряд 
ка ошибки эксперимента. 
Возникновение сжимающих напряжений после шлифования армко- 
железа иалюминия на шлифовальных бумагах не может быть объяснено 
высоким локальным нагревом поверхностного слоя, который, как извест- 
но, может привести только к растягивающим напряжениям. С другой сто- 
роны, при пластическом деформировании поверхностного слоя, вызван“ 
ном высоким нагревом, не могло бы сохраниться различие в величине глав- 
ных напряжений, обнаруженное в армко-железе после шлифования кру- 
гом 960_М.К. йе 
Эти два обстоятельства дают основание считать, что наблюдавшиеся, 
нами остаточные напряжения, вызванные шлифованием, обусловлены в 
основном неоднородной пластической деформацией. 
Результаты исследования остаточных напряжений П рода после шли- 
фования армко-железа представлены па рис. 3. Остаточные напряжения 
П рода определялись по расширению линий на рентгенограммах, так 
как проведенный нами методом гармонического анализа [8] расчет по- 
казал, что это расширение в основном обусловлено напряжениями 
рода. Напряжения П рода достигают максимального значения на поверх- 
ности образца и распространяются на глубину, несколько меньшую, чем 
напряжения [ рода. ( 
В заключение приносим благодарность Г. С. Жданову за советы 
внимание к работе. 
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Как показал В. Д. Кузнецов [1], обработка металлов резанием пред- 
авляет собой сложный процессе, при котором обрабатываемый матери- 
`’ проходит последовательно упругую и пластическую деформации. Но 
новное значение в этом сложном процессе имеет пластическая деформа- 
ия. 
Скоростное точение металлов вызывает существенные изменения раз- 
ичных физико-механических свойств обрабатываемых металлов. 
Настоящая работа посвящена исследованию рентгенографическим ме- 
дом влияния высокой скорости точения на качество поверхности ме- 
ллов, обработанных при скоростном резании. 


1. Материал и методика рентгенографирования образцов 


В качестве материалов для исследования искажений Пи ПГ родов бы- 
л выбраны образцы сталей 33ХМЮА и 2Х13, а также латуни ЛЕ80. В 
зчестве переменных технологических факторов были выбраны скорость 
чения, подача и глубина резания металла. Исследование образцов 
роводилось при следующих режимах точения: скорость точения 220-—- 
-600 м мин 1; подача инструмента { =0,1 —= 0,2 мм об 1; глубина реза- 
ля й = 2 мм; главный угол в плане ф = 60°. 

`Рентгенографическое исследование искажений П и ПТ родов у стали 
латуни производилось в камере для обратной съемки КРОС в излу- 
нии Со-К„ (для стали) и Си-К», (для латуни). 

При съемке рентгенограмм строго соблюдались постоянный режим 
боты трубки, постоянство расстояния от диафрагмы до образца и оди- 
зковые условия обработки рентгенограмм. С каждого образца снималась 
нтгенограмма после точения, затем с образца электролитически страв- 
лвался пластически деформированный слой. Толщина снятого электро- 
›лировкой слоя определялась с точностью до 2—3 р при помощи оп- 
ческого длиномера типа ИЗВ-1. 

Наличие в образце искажений П рода и приводит к размытию интер- 
зренционных линий на рентгенограмме. Размытость интерференцион- 
ых линий также может быть вызвана или малостью областей когерент- 
го рассеяния рентгеновых лучей, или неоднородностью твердого рас- 
ора. Критерием величины искажений П рода служило размытие ширины 
чтерференционной линии Ко.-дублетана рентгенограмме. За критерий 
личины искажения ПТ рода мы приняли ослабление отношения интег- 
‚льной интенсивности интерференционной линии к интенсивности диф- 
узного фона на рентгенограмме для стали (10) /1фон» для латуни /(4э0)// фон. 
роме того, величина искажений ПТ рода у сталеи ЗЗХМЮА и 2Х13 изме- 
лась по величине отношения площадей микрофотометрических кривых, 


—— 
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= [(зло) /1 920) . 


Но первый способ оказался более чувствительным, чем обычный мет 
сравнения двух интенсивностей интерференционных линии. 


2. Результаты эксперимента и их обсуждение 


Измерение ширины интерференционных линий стали 38ХМЮА (кр 
вая 1) и2Х13 (кривые 2 и 3), а также латуни ЛК 80 (кривые 4 и 5) от све 
рости точения изображены на рис. 1. % 

Рентгенографическое исследование указанных материалов показало, ч' 
с увеличением скорости точения в интервале скорости точения 220. 
600 м мин! припостоянстве другихтехнологических факторов точения по 
является тенденция к уменьшению размытия интерференционных лини! 

стали (310) и латуни (420) 


04 : 
не а Полученная кривая 65 на рис. | 
о Е для латуни по своему харак 
Иа), "И теру близка к кривой 4 дл: 

2 80 того же материала. Отличи 
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Рис. 1. Зависимость ширины К,„-дублета (5) и относительной интенсивности _ 
а ноя интерференционных линий (310) (для сталей 38ХМЮА и 2.13) и (424 
(для латуни ЛК 80) от скорости точения и величины подачи #: Ти 6 — сталь 33ХМЮ2 


2, 3,7 и8— сталь 2Х13; 4, 5, 9 и 10— латунь ЛЕ80; 1, 2,8 —В 310); Ч, 5— ый 
67,8 — Т(зло) / Тфон; 9 10— Тао / Трон 2, 4, 8, 10—1=0,4 мм об-а; 3,5, 7, 9 

$ =0,2 мм об 1 ь 
Рис. 2. Зависимость глубины распространения пластической деформации аа 


38ХМЮА и 2Х13 и латуни ЛК8О от скорости точения и величины подачи # 
1 — сталь 38ХМЮА, {= 0,1 мм об 1; 2 — сталь 2Х13, #=0,1 мм об-!; = 


ЛК80, #=0,4 мм об-1; 4 — сталь 2Х13; Е =0,2 мм 0б-'; 5 — латунь ЛК80, . 
1 = 0,2 мм об * | 
тельной особенностью кривой 05 по сравнению с кривой 4 является 3 
несколько большее размытие линии КА„-дублета на рентгенограмме, в 
званное, повидимому, увеличением вдвое скорости подачи. Уменьшени‹ 
размытия линий при увеличении скорости точения стали и латуни, пови 
димому, объясняется процессом отдыха материалов, т. е. уменьшение» 
искажений П рода в результате повышения температуры в участках поза 
ди резца. 
На том же рис. 1 изображена зависимость относительной интенсивно 
сти ‚интерференционных линий для стали 38ХМЮА (кривая 6), стал 
2Х13 (кривые 7, 8), а также латуни ЛК 80 (кривые 9, 10) от скорости то 


чения. При минимальной, опробованной в работе скорости точения ста 
ли и латуни происходит значительное падение интенсивности интерферен 


4 


р 


едование поверхности металлов, обработанных при скоростном точении 105 


нных линий, что указывает на возникновениезначительных искажений 
ода. При увеличении скорости резания тех же материалов интенсивность 
тии возрастает — искажения Ш рода уменьшаются. При точении металлов 
деляется тепло, количество которого возрастает при увеличении ско- 
сти резания. Следовательно, в этом случае возникает своеобразный 
товой отдых пластически деформированного металла, который при ско- 
тном точении его приводит к частичному снятию искажений как П, 
и Ш рода. 

При точении пластических металлов стали и латуни впереди резца и 
резцом происходит пластическая деформация, которая распространяет- 
на некоторую глубину под обрабатываемой поверхностью. Из рис. 2 
но, что глубина распространения пластической деформации слоев 
ли и латуни уменьшается при увеличении скорости резания с 220 до 
м мин 1. Установлено, что при увеличении подачи точения в два 
а глубина распространения пластической деформации слоев воз- 
тает примерно на 35—45%. 

Для исследования микротвердости материалов мы пользовались при- 
ом ПМТ-3. Изучена зависимость микротвердости стали 2Х13 и латуни 
80 от скорости точения. Результат измерения микротвердости этих 
ериалов находится в соответствии с данными по исследованию искаже- 


= ^ 


На основании рентгенографического исследования ширины и интенсив- 
ти интерференционных линий можно прийти к выводу, что высокая 
рость точения, а также подача и глубина резания влияют на атомно-кри- 
ллическую структуру поверхностных слоев стали и латуни. 
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РЕНТГЕНОГРАФИЧЕСКОЕ ИССЛЕДОВАНИЕ ИСКАЖЕНИЙ — 
КРИСТАЛЛИЧЕСКОЙ РЕШЕТКИ МИНЕРАЛЬНЫХ ВОЛОКОН Е 


Искажения правильной кристаллической структуры и связанное | 
этим уволичение внутренней энергии деформированного кристалла при 
водят к изменениям свойств кристалла. Так, например, в деформире и 
ванном кристалле наблюдается повышение сопротивления деформаци 
(упрочнение), повышение сопротивления коррозии, повышение скор 
сти фазовых превращений и т. п. ы 

В настоящей работе исследовалось влияние скорости деформиррачий и 
на пластическую деформацию. 

В качестве испытуемого материала мы взяли минеральные волов т 
асбеста. Такой выбор был сделан по той причине, что эти волокна прибля 
жаются по своей структуре к одномерной цепочке. 

Волокнистые минералы, названные асбестами, дают рентгенограмм 
по характеру аналогичные рентгенограммам вращения, но получаемы 
без обычного вращения кристалла. - 

Так же как и в рентгенограммах вращения, получаемые от волоко@ 
отражения ложатся на хорошо известные слоевые линии. При деформа 
ровании образца указанная диффракционная картина меняется. Та 
образом, полученные рентгенограммы могут служить характеристико 
состояния волокон. 


= 
= 
\ 
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Экспериментальная часть 

Рентгенографирование производилось в медном излучении по метод 
Лауэ рентгеновским аппаратом УРС-70; напряжение 25 К\У, сил 
тока 18 шА; диафрагма коллиматора (диаметр) 1 мм. Расстояние 9 
образца до пленки 4,5 см. Продолжительность экспозиции 5 час. : 

Предварительно снимались рентгенограммы © натуральных волоко1 
затем образцы подвергались деформации изгибом, а также ударным исп те 
таниям. за 

Изгиб производился на трехгранной призме с различной скоростьи 
быстро и медленно. Количественно скорость деформации не была уст 
новлена. | 

Удар производился при помощи гирь и маятника. Гири различно! 
веса подвешивались на нитях на штативе, на подставке которого помеши 
лись образцы; затем нити поджигались и гири с высоты 20—30 см пада. 
на образцы. Вес используемых гирь находился в пределах 1-: 10 кг. 
на серия опытов производилась над образцами толщиной 0,5 мм ‚ другая" 
над образцами толщиной 1 мм. 4 

Удар при помощи маятника производился следующим образом: © 
разец закреплялся зажимами на двух штативах, на нити подвешивале 
маятник, нить поджигалась, маятник падал на образец и производил уда 
Образцы б брались тех же размеров (0,5 и 1 мм). Деформированные образи 
рентгенографировались. 
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Рис. 1. Рентгенограмма нату- Рис. 2. Рентгенограмма быстро 
рального волокна деформированного образца (де- 
формация при изгибе) 


Рис. 3. Рентгенограмма медленно Рис. 4. Рентгенограмма образца 
деформированного образца (при после ударных испытаний 
изгибе) 
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[а рис. 1 представлена рентгенограмма натурального волокна, на 
в. 2 — рентгенограмма, снятая с образца, быстро деформированного 
ом. Как видно из этих двух рентгенограмм, при таком виде деформа- 
т структура мало изменилась. При медленной деформации изгибом 
тура претерпевает значительные изменения (рис. 3); на рентгено- 
16 заметно появление дебаевских колец. На рис.4 представлен 
зец, деформированный ударом. 

‘дарные испытания подтвердили результаты, полученные при дефор- 
ии изгибом. Снятые после ударных испытаний для целого ряда об- 
зцов рентгенограммы были, за исключением незначительных измене- 
1, сходны с рентгенограммами, полученными с быстро деформирован- 
` образцов (изгибом). 

Таким образом, опытами было установлено, что структура деформи- 
анного минерального волокна (асбеста) зависит от скорости деформи- 
ания образцов: кристаллическая структура оказалась наиболее раз- 
шенной в том случае, когда деформация протекала медленно; при быст- 
‚ деформировании образцов искажения были ничтожны. 

Из всего изложенного следует сделать вывод, что в искажении крис- 
плической решетки играют роль не столько приложенные усилия, 
олько время их действия, иначе говоря, импульс силы. 
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РЕНТГЕНОГРАФИЧЕСКОЕ ИССЛЕДОВАНИЕ СОЕДИНЕНИЙ $ 
В СИСТЕМАХ В1!— ВВ и В!:—Ра В СВЯЗИ С ИЗУЧЕНИЕМ 
СВЕРХПРОВОДИМОСТИ 


При исследовании сверхпроводящих свойств сплавов висмута с р 
дием и палладием было обнаружено, что в зависимости от термообрабо 
ки, которой подвергался образец, он может или иметь различные темпер: 
туры перехода в сверхпроводящее еостояние, или полностью терять си 
собность к такому переходу. Компоненты этих сплавов сами не являюте 
сверхпроводниками и, как было установлено, сверхпроводимость таки 
сплавов обусловлена интерметаллическими соединениями, образованным 
этими элементами [1—6]. Для выяснения причин, приводящих к измен 
нию температуры перехода в сверхпроводящее состояние (Т») или к ш 
тере способности к такому переходу при различных термообработка 
сплавов, весьма существенным является знание их фазового состава. 
атомной кристаллической структуры фаз соответствующих соединени! 

Для решения поставленных задач было предпринято микроскопич! 
ское и рентгенографическое исследование систем В1—ВВ и ВК_-Ра. 


Исследование системы В1—ВЬ 


Диаграмма Вь—ВВ построена Е. Я. Роде [7] (рис. 1). Роде указыва 
на существование в системе трех соединений: В1ВЬ, В1.ВЬ и ВиВЬ. 

Мы провели более углубленное рентгеновское исследование и микр 
скопическое изучение системы В1—ВЬ [6, 8]. Это исследование подтве 
дило в основных чертах диаграмму Роде. Подтвердился также полимо 
физм соединений В1.ВЬ и ВыВВ, предположенный Роде. 

Были выделены в изолированном виде кристаллы трех соединени 
ВаВЬ, В1.ВБи ВиВЬ, причем кристаллы соединений В1.ВЬ и ВиВЬ вн 
скольких модификациях. Для всех изолированных кристаллов были 0 
ределены некоторые физические свойства: плотность, микротвердост 
габитус, температура перехода в сверхпроводящее состояние, а так 
некоторые данные об атомной кристаллической структуре. Эти данна 
приведены в табл. 1. 
Таблица 1 


Кристаллическая структура и свойства соединений в системе В1—ВЬ | 
| 


Плотность | & Е Параметры кристаллической | 
х и я решетки у 
Соединение о Е я Сингония 

А. 5 = а, ь, с, 
п ее аао о ® в | 
55 А А А | 
х-В ВВ — 11,0 | 11,24] 105 | Кубическая 14,928 — — — ) 
В-ВиВЬ 3,2 И — 65 | Ромбическая 14,4 |425 | 9.0 м 7 
у-ВаВВ Я Й ОИ, -- 40 | Гексагональная| — -- — — 0% 
о-ВЬВЬ го | 192 12 230 | Ромбическая вова а 
В-ВЪВЬ — 11,4 | 11,6 45 | Моноклинная |16,2 о 10,5 | 92°30*] 4] 

ВАВВ 2,06 | 12,5 | 12,65| 410 | Гексагональная 4091 -—- 5,66] — 
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соединение В1АВ кристаллизуется в гексагональной сингонии и”пе- 
ходит в сверхпроводящее состояние при 7„=2,06°К. Сплавы же, от- 
чающие составу В1ВВ, обнаруживают колебание 7, в интервале 2,06-- 
К. [2]. Это колебание можно объяснить переменностью состава соеди- 
ния [9]. < 

_Для соединения В1.ВВ были получены в изолированном виде кристал- 
‹ двух модификаций — высокотемпературной и низкотемпературной. 
ристаллы высокотемпературной модифи- 

ции относятся к моноклинной сингонии г п 2 Я 6 тат 


не переходят в сверхпроводящее состояние &“ ее 
8/71 497° 


_1,3°К; кристаллы низкотемпературной „у Г 


цификации относятся к  ромбической В ре 
5 ©. 


нгонии и также не переходят в сверх- 
роводящее состояние до 1,3°К. яж 
Сплавы же состава В1.ВВ, медленно 
лажденные, переходят в сверхпроводя- 
© состояние при Т,= 3,2-:3,6°К; бы- 
ро охлажденные сплавы имеют три точки 
‚рехода 2,2, 2,9 и 3,4°К. Наличие у таких 
главов сверхпроводимости объяснялось 
рисутствием в них сверхпроводящих кри- 
аллов соединений В1.ВЬ и ВВ. Отож- 
енные сплавы состава В1.ВЪ в сверхпро- 
дящее состояние не переходят. 
Для соединения В\ВВ были получены 
изолированном виде кристаллы трех моди- 
аций «, 8 ит. Кристаллы высокотемпе- 
зтурной 1-модификации относятся к гекса- 
нальной сингонии, среднетемпературной уу д Я 
модификации — к ромбической сингонии ‘в >” ВВ, % 
низкотемпературной «-модификации — к 
убической сингонии. Кристаллы 8-ВыВВ Рис. гы НЫ ая 
› переходят в сверхпроводящее состо- абы бы 
ние вплоть до 0,1°К; кристаллы ох-В1.ВЬ 
реходят в сверхпроводящее состояние при Тк= 3,2°К; кристаллы 
В. ВВ переходят в сверхпроводящее состояние при Тк= 2,7°К. 
Сплавы состава В1.ВЬ ведут себя при низких температурах не ста- 
льно. Отожженные сплавы не обладают сверхпроводящими свойства- 
г. Для сплавов, термически различно обработанных 7х изменяется [6]. 
'зличие в температуре перехода сплава в сверхпроводящее состоя- 
е объясняется наличием той или другой модификации В1. ВВ. Присут- 
вие в сплаве двух сверхпроводящих модификаций дает две температу- 
‹ перехода в сверхпроводящее состояние. Различие на несколько де- 
тых градуса Тк изолированных кристаллов и кристаллов соединения 
сплаве можно объяснить напряжениями, возникающими в гетерогенном 
лаве при кристаллизации. р ы 
Кроме упомянутых модификаций соединений: ^-, 8- и1-В1. ВВ их-ир- 
ВВ, из сплава с 14% ВВ были получены игольчатые кристаллы, 
’габитусу похожие на В-В1.ВЬ. Рентгеноструктурное исследование 
их кристаллов показало *, что они также относятся к ромбической син- 
нии, как и 8-В1. ВВ, но обладают меньшей элементарной ячейкой с па- 
метрами (вА): а = 7,59 0,01, 6 = 4,01 + 0,01, с = 5,53 -Е 0,01. 
Очень малое количество полученных кристаллов не позволило оп- 
делить ни их пикнометрической плотности, ни точного химического 
става, ни их сверхпроводящих свойств. 


х Кузьмин Р. И., Дипломная работа, МИФИ, 1955. 
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Положение точек температурных остановок на диаграмме Сосо 
В1—ВЬ (рис. 1) для сплавов в районе соединения Ва.ВЬ, по нашеь 
мнению, позволяет провести еще одну горизонтальную линию при те 
пературе —415°. Эта линия отвечает еще одной температуре полимор 
ного превращения соединения В1,ВВ, т. е. на диаграмме состояния п 
ритектическая линия при 433° и линия полиморфного превращения 
—415° очень близки, и Роде их не разделил. Таким образом, соединен! 
В1.ВЬ может кристаллизоваться в трех модификациях с температураз 
полиморфного превращения при 415 и 498°. Исследованные кристал: 
относятся к среднетемпературной модификации В1»ВВ. Трудность пол 
чения кристаллов среднетемпературной модификации В1,ВВ, пригодне 
для исследования, связана с особенностью образования этой модификаци 

При остывании сплава в твердом состоянии переход из высокотемв 
ратурной модификации В1.ВВ в среднетемпературную (около 500°) в 
провождается резким увеличением объема сплава, т. е. уменьшением пло 
ности. Плотность же низкотемпературной модификации В1.ВВ болыш 
чем высокотемпературной; поэтому получение хорошо образование 
кристаллов среднетемпературной модификации во всем объеме спла 
при таком полиморфном превращении затруднительно. 

Кристаллы среднетемпературной модификации В1,ВВ равновесен‹ 
формы образуются в раковинах сплава в виде очень тонких игл, т. е 
условиях, когда объемный фактор не мешает их образованию. < 


| 


Исследование системы В!—Ра 
} 


В результате микроскопических и рентгенюграфических исследован 
сплавов висмута с палладием, а также определения температуры плав 
ния ряда сплавов была построена предварительная диаграмма плавкос! 
системы В!1—Р4, приведенная на рис. 2. 
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Таблица 2 
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Плотность Е Е Размеры элементарной ячейки, 
т [9 
Соединение м ы о Сингония 
— с сх а Е = о с, 
п о о [=] 
988 Е 
| 
«-ВЬРа 11,5 |11,58| 170 | Моноклинная |12,74 | 4,25 | 5,665] 102°35' 


1,7 
8-ВЬРа 4,25 | 11,7 | 11,87| 135 | Тетрагональн. | 3,362| — |12,983 — 
В1Ра 3,7 | 12,5 | 12,54| 200 | Ромбическая 1,203] 8,707110,662 ° — 


В системе В-—Ра возможна кристаллизация следующих соединений 
твердых растворов: 
а) В1ьРА плавится с разложением при 500° и образуете висмутс 
эвтектическую смесь; может существовать в двух модификациях с те: 
пературой фазового перехода около 200°; 
6) В1Р4 отвечает максимуму на диаграмме плавкости, плавится п} 
— 650° и дает эвтектическую смесьс 1-фазой (см. ниже); может растворя’' 
небольшое количество висмута; | 
в) В1Р4: (В-фаза) плавится при — 950°, с избытком висмута образу 
твердый раствор (в небольших пределах) и претерпевает полиморфн 
превращение; 
г) в области концентраций, лежащей между соединениями В1Ра 
В1Р4з, существует 1-фаза, претерпевающая эвтектоидный распад на ВЦ 
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| в 1Ра ты. Е : 
ь ри @:483У): р эвтектоидного распада 1-фазы лежит в 


д) в твердом состоянии палладий способен раств 
| орять приблизит 
8% висмута. ра р м 
Так же как и для соединений висмута с родием были исследованы 
которые физические свойства соединений висмута с палладием (табл.2) 


температурной (х) и высокотемпературной (>) [10]. Низкотемператур- 


й сингонии [10], 41) и пере- 0 
одит в сверхпроводящее состо- {#5 \\\ 
ние при Тк= 1,7°К. | 
’Высокотемпературная моди- 
кация В1.Р4 была получена 
кварцевом капилляре путем #20 
цкалки сплава состава В1.Ра 
жидкого состояния в воду 
$ = 18--25°. Она кристалли- 
ется в тетрагональной син- 
рнии [10] и переходит в сверх- 4 
роводящее состояние при 
= 4,25°К. 

Кристаллы В1Ра были полу- 
ны выращиванием в кварце- 
ом капилляре. В1Ра кристал- 40 
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| 
в. И ВЕР +1 ж+ 
изуется в ромбической син- О а 
онии [10, 12]. Структура В1Ра р | г 
з имеет центра симметрии. 2 В+ Вира а 
1Р4 переходит в сверхпроводя- Е р 
р д рхпр д 1 | Ва &-ВеРа +В 


ее состояние при Т = 3,7°К. 

"-Фаза и В!Р4; не являются № ® А Я Ч Я Я Л Я Я & 
зерхпроводниками. Я 

Если закаленный образец Рис. 2. Диаграмма состояния системы В1 — Ра 
В:.Ра, переходящий в сверх- я 
роводящее состояние при Тк=4,25° К, отжечь, то после отжига переход в 
зерхпроводящее состояние будет происходить лишь при 1,7° К, что соот- 
тствует Тк моноклинной -модификации. Если образец, зодвергавшийся 
кигу, переплавить и вновь закалить, то сверхпроводимость вновь по- 
вляется при 4,25° К. Таким образом, образцы В1›Р4 ведут себя подобно 
(ВВ, с той лишь разницей, что после‘ отжига образцы В\ВЪ полностью 
грачивают сверхпроводимость, тогда как в случае В15Р4 отжиг лишь 
щественно снижает температуру перехода в сверхпроводящее состояние. 
еобходимо отметить, что если закалка произведена недостаточно быст- 
› или если образец не полностью оттожжен, присутствие обеих фаз при- 
дит к тому, что уменьшение сопротивления начинается при 4° К и за- 
нчивается лишь при 1,7° К. Такое большое размытие кривой перехода 
жно, вероятно, считать следствием больших напряжений, возникающих 
и охлаждении двухфазной системы [5]. 

Сплавы состава В1Ра переходят в сверхпроводящее состояние в интер- 
ле температур 3,6 = 3,9°К, что. можно объяснить небольшой раствори- 
стью и напряжениями. 

Сверхпроводимость сплавов, более богатых палладием, чем В1Ра, 
ъясняется наличием в этих сплавах кристаллов В1Ра, которые появляются 
ледствие эвтектоидного распада т-фазы. | 
‚ Наибольший интерес в этих системах представляют соединения ВиВЬ 
Ву.Ра. Наличие у этих соединений нескольких модификаций с различ- 
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ными температурами перехода в сверхпроводящее состояние предотавля 
большой интерес для выяснения природы сверхпроводимости. `% 

Соединение В.В имеет три монотронные модификации: 1-, 8- ия 
Полиморфные превращения 1—В-—>% проходят только при условии охла 
дения сплава из жидкого состояния. Превращений в обратном поряде 
наблюдать не удалось, т. е. кристаллы @“-ВыВВ при продолжительно 
нагревании сохраняют свою кристаллическую форму вплоть до темпера 
туры инконгруэнтного плавления. Две метастабильные модификаци 
8- и 1-ВЫВЬ являются сверхпроводящими, а «-ВВЬ не является свер 
проводником до сверхнизких температур [4]. 3 

Полностью расшифрована только атомная кристаллическая структур 
«-ВиВЬ [13], что не позволяет провести сравнение кристаллически 
структур этих модификаций. 

В этом отношении более удачным является соединение В1.Ра, которо 
имеет две модификации с различными Тк. Сравнивая минимальные меж 
атомные расстояния у двух модификаций ВЬРА (табл. 3), можно отм 


|. 
Г 


Таблица 3 
Межатомные расстояния и Т: соединения 
ВьРа 
т Межатомное расстояние, А 

Соединение я 

В1—В1 В— Ра РрРа-—рРа 
` 
«— В15Ра П-Й 3,29 2,78 2,78 
в ВыРа 4,25 3,36 2,97 9738, 


тить, что у В-В1.Ра по сравнению с х-В15Р4 наблюдается увеличение мея 
атомных расстояний, а вместе с этим и увеличение Тк —с 1,7 до 4,25° В 
В заключение можно сказать, что на примерах бинарных сплавов ви 
мута с родием и палладием впервые показана связь полиморфных превр 
щений бинарных соединений с изменением температуры перехода в сверз 
проводящее состояние. Появление, исчезновение и изменение сверхпров 
дящих свойств связано с изменением атомной кристаллической структу: 
соединения. : 
Данная работа позволила также внести ясность в сложный фазов 
состав сверхпроводящих сплавов, что в свою очередь позволило объя. 
нить поведение термически различно обработанных сплавов при низки 
температурах и установить наличие сверхпроводящих свойств у разли! 
ных полиморфных модификаций исследованных соединений. 
Физический факультет 
Московского гос. университета 
им. М. В. Ломоносова 
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ИЗВЕСТИЯ АКАДЕМИИ НАУ.К СССР & 
т. Хх, №6 СЕРИЯ ФИЗИЧЕСКАЯ 1951 


В. Н. ЩЕРБАКОВ 


РЕНТГЕНОГРАФИЧЕСКОЕ ИССЛЕДОВАНИЕ ВТОРИЧНОЙ 
СТРУКТУРЫ КРИСТАЛЛИТОВ РЕКРИСТАЛЛИЗОВАННЫХ 
МЕТАЛЛОВ 


Введение 


Основная цель, которую мы преследовали при выполнении насто 
го исследования, заключалась в выяснении следующих вопросов: 

1) существуют или не существуют вторичные нарушения (мозаична 
расстройка) первичной атомной структуры кристаллитов поликристалли 
ческих материалов; 

2) если вторичные нарушения первичной атомной структуры кристал 
литов имеют место, то в какой мере они выражены и как будет изменять 
ся степень их проявления в зависимости: а) от вида и процентного содер 
жания вносимых примесей и б)от постепенного протекания такого вид 
термообработки, как рекристаллизация; \] 

3) каким образом вторичные нарушения в строении кристаллитов и и? 
изменения будут сказываться на изменении ширины как отдельных ив 
терференционных пятен, являющихся результатом рассеяния рентгено 
вых лучей отдельными кристаллитами, так и в целом интерференционны? 
линий. | 
‚‹ Режимы термообработки избирались нами так, чтобы можно был. 
проследить процесс целиком от начала рекристаллизации обработки ди 
завершения, в основном собирательной, рекристаллизации. | 

Для исследований была использована разработанная и предложенна; 
нами в 1950 г. специальная рентгенографическая методика [1]. 


1. Описание выполненных экспериментов и основные результаты 
исследований 


Исследовались технически чистый алюминий двух марок (А1Т и А! ИП) 
технически чистая медь и «-латунь. Данные о содержании примесей | 
исследованных материалах приведены в табл. 1. 


Таблица 1 


Химический состав исследованных образцов алюминия, меди и «-латуни 
4 
———о—о—о—Юо—о——о—————„—Э/А——’ А’ /Е—’„А„’З А. щ\ 
Химический состав, °/, 
Исследуемые 


материалы Ее 7 В! РЬ $1 Си МЕ Мп м А1 

АТ @леды| — — = 0,07 С | Все ос- 

АП 0,42 | — м | 10.8 } сук О 

Са Следы| — | 0,02] 0,01 — Все об-| — == — — 
тальное 

Са7л 0,088 138,062, Следы — 61,85 — — — — 


| 


Из каждого материала было изготовлено по пяти образцов в форм 
плоскопараллельных пластинок размером (0,05--0,1) х (5--8)х (12-—17) ма 
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окончательной подготовки образцов использовался рекристал- 
ционный отжиг, которому предшествовала механическая дефор- 
ция (прокатка) с обжатием около 90%. Протекание процесса рекристал- 
зации от начала до завершения этапа рекристаллизации обработки 
начала до полного развития этапа собирательной рекристаллизации 
нтролировалось через подсчет числа интерференционных пятен на со- 
ветствующих интерференционных кольцах, полученных с исследованных 
рразцов серий дебаеграмм (под «серией дебаеграмм» здесь и в дальнейшем 
нимаются три дебаевских снимка, полученных с одного места’ од- 
Го и того же образца с сохранением неизменными всех других условий 
энтгеносъемок, но при трех различных расстояниях кассеты с рентге- 
вской пленкой от образца). Данные о термической обработке образцов, 
двергнутых предварительной прокатке до 90%, а также результаты 
ор счетов интерференционных пятен систематизированы в табл. 2. 


| Табтища 2. 


Данные о термической обработке исследованных образцов алюминия, 
меди и а«-латуни и количестве пятен ва интерференционных кольцах 
(111), (111), и (002), серий дебаеграмм, полученных с исследованных 


образцов 


{ 


Количество интерференционных 
пяген на дебаевских кольцах 


Исследован- № Режимы обработки 
ные (рекристаллиза- 

материалы | ОбРазца | ционный отжиг) ар и ии 
1 > 3 4 кт 6 
А] 1 1 350°, 20 сек 41 99 69 
7 350°, 40 сек 89 163 124 
з 350°, 1 мин 142 223 154 
4 2502.8 4 час 53 79 57 
5 490°, 36 час 23 37 26 
АТП 1 300°, 2 мин 86 127 89 
2 300°, 10 мин 192 293 209 
5 300”, 1 ча 256 363 _ 282 
4 450°, 12 час 154 229 162 
о 450°, 36 час 49 87 61 
м 1 270°, 20 сек 19 37 29 
р 2 270°, 9 мин 53 78 59 
Э 270°, 25 мин 7 104 81 
4 270°, 5 час 49 68 51 
5 270°, 48 час 34 47 35 
-Латунь 1 400°, 20 сек 63 94 71 
в я 400°, 10 мин 179 276 207 
3 400°, 1 час 317 647 479 
4 400°, 10 час 189 371 рта 
5 400°, 48 час Та 242 179 


Как видно из табл. 2, образцами №1, 2 и 3 представлено начало, раз- 
ггие и завершение процесса рекристаллизации обработки, а образцами 
ди 5 — начало и развитие процесса собирательной рекристаллизации. 

Съемки производились на излучении разборной ионной трубки с мед- 
1м анодом, при диаметре фокусного пятна около 7—8 мм. Камеры для 
емки представляли собой оптическую скамью, на которои были смон- 
рованы держатели, несущие коллиматор с диафрагмами, образец и кас- 
ий в излагаемых исследованиях рентгенографическая ме- 
дика определения углового разброса блоков мозаики в отдельных крис. 
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таллитах образцов алюминия, меди и х-латуни основывается на исел 
довании угловой расходимости интерференционных рентгеновских пучко: 
рассеиваемых этими кристаллитами. Практически же работа сводила‹ 
к исследованию изменений поперечных размеров одних и тех же интерф 
ренционных пятен на трех дебаеграммах каждой данной серии снимко! 

При исследовании принималось во внимание влияние следующих фа 
торов на расширение отдельных интерференционных пятен: у 

1) геометрические условия съемки; й | 

2) характер взаимного расположения блоков вторичной структуры 
пределах каждого отдельного кристаллита, т. е. собственно мозаичног 
(вторичного) строения кристаллитов; 

3) эффект малости размеров мозаичных блоков (эффект Шеррера, 

4) возможные остаточные напряжения П рода в пределах каждой 
отдельного кристаллита; 

5) возможная неоднородность концентрации примесей как в образца 
не очень ‘чистых металлов, так и, особенно, в образцах сплавов; 

6) естественная ширина рентгеновских спектральных линий (здесь 
интерференционных пятен); 

7) для интерференционных пятен, обусловленных К,„.- излучением, - 
степень расщепления дублета. 

Для устранения влияния на ширину пятен и интерференционных ли 
ний второго слоя фотоэмульсии пленки он удалялся во время фотообр 
ботки пленки. 

При работе с интерференционными пятнами и линиями, обусловленнь 
ми К.-излучением, для учета влияния на ширину пятен и линий расщеп 
ления А„,„.-дублета по формулам: ` | 
для отдельных пятен 


ыы к 


л 605220 (1 

для интерференционных линий 
. 6 АА 
А изо | ( 


рассчитывались и вводились необходимые поправки (Др — диамет 
камеры). 

Поправка на геометрические условия вводилась путем так называемс 
го эталонирования съемки. За эталонный образец принимался ие 
мельченный в порошок алмаз. Аналитическая форма данной поправк 
устанавливалась 0с0бо для каждого исследования в соответствии с ра 
нее [2—4] разработанной методикой. : 

Отдельного учета влияния естественной ширины интерференционны 
пятен не производилось, поскольку влияние этого фактора фактическ 
оыло уже принято во внимание при общем учете влияний геометрически 
условий рентгеносъемок. 

Анализ влияния остальных факторов мы даем при обсуждении резул: 
татов экспериментов. 

Результаты экспериментов даются (табл. 3) через усредненные сначал 
по интерференционным кольцам (111)ь, (111). и (002). значения угло 
рассеяния 0х1) интерференционных рентгеновских пучков отдельным 
кристаллитами исследованных образцов алмаза, алюминия, меди и о-па 
туни; затем приводятся общеусредненные для каждого исследованног 
образца значения углов 0. Эти общеусредненные значения углов 6 был 
получены таким образом. 3 

На интерференционных кольцах (141)е, (111). и (002). каждой сери: 
снимков, полученных с соответствующего образца, фиксировалось п 
30—40 наиболее типичных пятен. После промеров поперечных размеро 
нятен рассчитывались значения углов рассеяния отдельными кристалли 
тами интерференционных пучков 8;. Далее, по отношению к этим значе 
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углов 8; учитывались поправки на расщепление дублета и на 
етрические условия съемки. После этого для каждого данного образ- 
‘находились общеусредненные значения углов (ик) по интерферен- 
нным кольцам (111), (111). и (002).. Наконец, по этим значениям 
ов бил) находились общеусредненные значения углов 6 для каж- 
го из исследованных образцов алмаза, алюминия, меди и &-латуни. 


2. Обсуждение полученных экепериментальных данных 


‚| 

- 

$; 

Необходимо было установить, какими из четырех еще не рассмотрен- 
х влияющих факторов (по приведенному выше перечислению это бу- 
1 * > > р: < 

"т факторы: второй, третий, четвертый и пятый) обусловлено установлен- 
е нами (табл. 3) угловое рассеяние рентгеновых лучей кристаллитами 


Таблица 3 


Уесредненные значения углов рассеяния интерференционных рентге- 

новских пучков кристаллитами исследованных образцов алмаза. алю- 

миния. меди и «-латуни (после учета влияний расщепления дублета 
Си-К,, „, -излучения и геометрических условий рентгеносъемок) 


И 


Усредненные значения углов рассеяния интерфе- 


Исследован- № ренционных рентгеновских пучков 
ные _ я 
материалы 8111) в 8111) 5(002) бусрецн 
1 2 3 4 5 6 
Алмаз 1 5.65 то РА 17. тО 
“Е / ды Й 65 
АТ 1 1’, 55 и. 1',65 
4. 4’,3 д —. 4’, 9 
и 4',9 Е: — 5’, 2 
3 5',0 5',8 — 57% 
4 оО Ч = Бо 
о 6/56 8',0 — В 
А] П 1 т БИ —- 5’, & 
г 2 о”. 9 — Ты 
8 9 Э О —- 5", 6 
4. 58 8 —- 6”, 3 
В 72 1.6 — О 
Медь 1 ИА Но — а 
2 4’, 4 а”, 9 -— 4’,65 
3 ИЯ 9 — 91.05 
4 э'.6 вы — 6’, 05 
5 в & Я — ОВ 
«-Латунь 1 9”, 5 ТО т 10',5 
} 2 9%,2 10*,3 440 10*,2 
3 ИВ 8”, 49 9 90 9 од 
А. 5 о 07,4 И 67,59 
5 А ВН 6’, 2 ОЭ 
| 


следуемых образцов. Известно, что угловой разброс интерференционных 
нтгеновских пучков, рассеиваемых отдельными кристаллитами вслед- 
ие малости линейных размеров блоков вторичной структуры кристал- 
тов (эффект Шеррера), пропорционален секансу углов скольжения 0, 
да как угловое рассеяние вследствие возможного наличия остаточных 
утренних напряжений П рода или вследствие неоднородности концен- 
ции примесей пропорционально тангенсу 9. 


зес 6(402)„ 
зес 0(1: 1) 


Таблица 4 


Ла 366 0111) 
^5 5ее 9111) 


Значения ес ди их отношения 


ес 9111) = 9(111) зес 9(002)„ 


| 


18 9602) 
18 6 (111) 


ь 


1 01111) 
69 (111) 
1.13 
а 
1,13 
1,12 


алюминия. меди и и-латуни 
0,477 
0,456 


Значения (© 0 и их о: ношения 


0, 404 
0,349 
0,399 
0,384 


0,359 
0,312 
0,354 


‘ив | им), | (8 9(002)„ 
0,344 


6(002) 
25°30' 
24°30' 


9(111) 
19°15’ 
21545’ 


Ир 
21° 


Значения углов скольжения 


9(111) в 
19725’ 
2” 
19°30’ 


В 


ные 


Значения тангенсов и секансов углов скольжения и их отношений для интерференционных колец (111); , (111), и (002), дебаеграмм алмаза, 
материалы 


Исследован- 
Алюминий 


Медь 
«-Латунь 


Алмаз 


В. Н. Щербаков 


Принимая во внимание эти обще 
вестные положения, мы дальше пост! 
‘пали следующим образом. С одной ст 
роны, находили значения секансов и 
генсов, а также значения их отношев 
для вульф-брэгговских углов @ интерес: 
ющих нас интерференционных лини 
(141)в, (111) м (002)... Эти данные‘пр 
ведены в табл. 4. | 

С другой стороны, мы находили зв 
чения отношений усредненных по инте 
ференционным кольцам (111);, (111). | 
(002), величин углов рассеяния интерф 
ренционных рентгеновских пучков кр 
сталлитами исследуемых образцов алм 
за, алюминия, меди и а-латуни. Они Д 
ны в табл. о. 


Сопоставив полученные нами данны 
мы установили следующее: 


1. Для образца-эталона (алмаза) со 
падающие здесь значения отношений, 
5911), а 366 6111) 


9, ы: Ав 326 6111) 
8111) 
— _› подтверждают т 

(111) 
что на дебаеграммах использованнот 
образца алмаза расширение интерфи 
ренционных пятен обусловлено, пов 
димому, комбинированными влияниям 
таких факторов, как возможные ост 
точные напряжения П рода, возможна 
неоднородность концентрации прим 
сей, и в какой-то мере, может быт 
малость линейных размеров блоков вт 
ричной структуры кристалликов алмаз 
Влияния этих факторов оказываются то 
же порядка, что и влияния о 
ских условий рентгеносъемок. Отею 
следует, что для снимков эталонного о 
разца принятая нами в качестве эффек: 
геометрии съемки полная разница в п 
перечных размерах интерференционны 
пятен во всяком случае не является пр. 
уменьшенной. | 


2. Для исследуемых образцов алюм! 
ния, меди и о-латуни на разных этапа 
процесса рекристаллизации меняется д 
минирующее действие того или друге 
из четырех последних рассматриваемы 
факторов. Так, сопоставляя данные гра 
8, 9, 13 и 14 табл. 4 и граф 3 и 4 табл. 1 
мы видим, что, несомненно, на стадия 
процесса рекристаллизации, представле 
ных образцами № 1 и 2 МГи мел 
№ 1—3 АГП и «-латуни, доминирующим 
в явлении углового разброса интерфере 


одной стороны, 


и, с другой» 


. 
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Таблица 5 


ения отношений усредненных по дебаевским кольцам ( Иа, (111), и (002) 
’ [7 а 


й ин углов рассеяния интер} еренционных рентгеновских пучков кристаллитами 
исследуемых образцов алмаза, алюминия, меди и «-латуни 


Значени 
я о, ношений Значения огношений 


[5- 
Е Ы и 
рследуемые а 5(111 5 Исследуемые Е 
атериалы $ Не Е материалы 5 авы ВОИ 
| р. (111) в (111) 2 8(111) в 8141) 
1 В 3 4 1 2 З 4 
п 1 "Е — | Медь > 
1 ГИ: 
тт 4 1,09 ыз 2 111 =. 
2 1,12 - 3 1'15 я 
| 3 1,16 ыы 4 1716 —# 
{ 4 1,18 = 5 1,20 
у 5. 1.21 — «-Латунь 1,05 
1 1,12 гы 1 1,13 1.07 
2 та — 2 1.12 а 
и Э ЕЕ — Э о Де 
4 1,47 ви 4 1,14 1,24 
5 1,20 — Ю 1,19 


лонных рентгеновских пучков факторами являются или остаточные напря- 
ения 1] рода (в не очень чистых образцах металлов и в сплавах также и 
эзможная неоднородность концентрации примесей), или эффект Шеррера 
о данным графы 4 табл. 5 для образцов “-латуни можно сказать еще более 
онкретно, т. е. что здесь для стадий процесса рекристаллизации, пред- 
авленных образцами № 1 и 2, доминирующим фактором, несомненно, 
вляется эффект Шеррера). Наоборот, для стадий процесса рекристал- 
зации, представленных образцами № 4 и 5 алюминия и меди и № 5 “-ла- 
ни, характерны более значительные изменения в угловом рассеянии 
терференционных рентгеновских пучков с изменением угла скольже- 
ля 0, нежели это следует для таких факторов, как эффект напряжений 
` рода и возможной неоднородности концентрации примесей. Следова- 
льно, влияющим фактором здесь могут быть только существенно выра- 
енные вторичные нарушения (мозаика) в строении кристаллитов. 

3. Для алюминия и меди нами установлено (графа 6 табл. 3), что с пос- 
пенным протеканием процесса рекристаллизации угловой разброс ин- 
›рференционных рентгеновских пучков не остается постоянным, а пос- 
‚пенно возрастает (от значений 4',5 для АТ, 5’,А для А! П и 4',3 для Си у 
эразцов № 1 до значений 7’,3 для А1 1, 7’,0 для А] Ни7’,05 для Са у образ- 
ов №5). Это явление, как нам представляется, и обусловлено отмечен- 
ыми выше изменениями влияний различных факторов на разных стадиях 
роцесса рекристаллизации. Так, в случае образцов алюминия и меди уже 
а начальных стадиях рекристаллизации обработки образующие кристал- 
иты блоки имеют достаточно большие линейные размеры, что и приводит 
отя и к проявляющемуся, но к незначительному доминированию здесь 
рфекта Шеррера над влияними остальных факторов. С постепенным же 
льнейшим протеканием процесса рекристаллизации растут и кристал- 
яты и составляющие их блоки вторичной структуры, в результате чего 
ке на стадии завершения процесса рекристаллизации обработки и соби- 
тельной рекристаллизации доминирующими и все более усиливающи- 
ися влияниями на угловой разброс рассеиваемых кристаллитами интер- 
оренционных пучков оказываются вторичные нарушения в строении 
ристаллитов (т. е. все более и более резко выражающееся мозаичное 


‘роение кристаллитов). 
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4. Для образцов -латуни (графа 6 в табл. 3) мы отмечаем, что угловс 
рассеяние интерференционных рентгеновских пучков кристаллитами тве] 
дого раствора предельной концентрации меняется с постепенным прот 
канием процесса рекристаллизации. Но в отличие от всех до сих пор не 
ми рассмотренных случаев образцов технически чистых металлов ил 
металлов с небольшим количеством примесей, здесь (в случае твердо 
раствора предельной концентрации!) с протеканием процесса рекриста: 
лизации угловой разброс интерференционных рентгеновских пучков Е 
увеличивается, а уменьшается (от значения 10’,5 для образца №1 .: 
значения 5’,13 для образца № 5). Этому явлению, повидимому, моя 
быть дано такое объяснение. | 

Как уже отмечалось выше, из сопоставления данных граф Зи 4 табл. 
и граф 8, 9, 13 и 14 табл. 4 следует, что здесь для стадии процесса рекр 
сталлизации, представленных образцами № 1 и2, из всех влияю 
щих на угловой разброс 5 интерференционных рентгеновских пучков 
факторов явно доминирующим является эффект Шеррера. А это в сво 
очередь означает, что кристаллиты образцов №1 и 2 -латуни состоят р 
блоков достаточно малых линейных ‘размеров. Эта малость линейных ра: 
меров блоков мозаики и приводит к сильному угловому разбросу инте 
ференционных рентгеновских пучков на начальных стадиях процесо 
рекристаллизации. С последующим же дальнейшим протеканием процес 
са рекристаллизации от стадии, представленной образцом №3, до стадий 
представленных образцами № 4 и 5, постепенно растут как кристаллить 
так и составляющие их блоки. Это, в свою очередь, приводит, с одно 
стороны, к резкому ослаблению влияний диффракционного эффекта н 
угловое рассеяние интерференционных рентгеновских пучков, © друго 
стороны, к общему постепенному уменьшению углового разброса эти 
интерференционных рентгеновских пучков. Когда же на стадии процессе 
рекристаллизации, представленной образцом № 5, явно доминирующи? 
фактором в угловом рассеянии интерференционных рентгеновских пучко! 
становится мозаичная расстройка кристаллитов, мыи имеем наименьше, 
значение углового разброса интерференционных пучков. 

То обстоятельство, что для образца № 5 о-латуни усредненное зна 
чение угла д оказывается несколько меньше по сравнению с аналогичный 
значением 6 для образца № 5 меди, имеет вполне логическое объяснени! 
на основании данных граф 5—7 табл. 2. Из этих данных следует, что есла 
на рентгенограммах образца № 5 меди соответственно имелось: на кольцу 


рентгенограммах образца № 5 а-латуни было: на кольце (111),—127 пятен 
на кольце (111),—242 и на кольце (002).—179. А так как условия 
рентгеносъемок были одинаковы для тех и других образцов, то это 

означает, что кристаллиты образца № 5 «-латуни по сравнению с крис 
таллитами образца № 5 меди были значительно меньше, в связи с че 
и имели несколько менее резко выраженную мозаичную расстройку 


Горьковский исследовательский 


физико-технический институт 
Горьковского гос. университета 


Цитированная литература 


- 


В ие баков В.Н., Канд. диссертация, Институт кристаллографии АН СССР, 

950. ы. 
Топез Г., Ргос. Воу. 506., А, 166, 16 (1938). з 
. Курдюмов Г.и Лысак Л., ЖТФ, 17, 993 (1947). ч 
. Фев тибег 9.`К освоено на 25. в КизаПовт., 101, 134 (1939) 


©> > 


5 


ме: 
’ 


у # р к. > | 

см. № з : | 

и № а [= ты м _ 
ыы за 1956 г.) _ 


А лы Фи 


уз в м 


#1 в ь к 


+7 о ых, 


ов | №. 
942 


м фи : 


ее АО ВВЙ 
УРА се р 4 


} Ол 


а у Ру" 5 


